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O presente trabalho é uma contribuição para a compreensão, em
termos de propriedades de transporte e características microestruturais, do
papel do magnésio como catião substituinte na sub-rede do gálio na família de 
materiais La0.95Sr0.05Ga1-yMgyO3-δ com x=0 a 0,15, e da substituição parcial do 
gálio por alumínio nos materiais da família La0.95Sr0.05(Ga0,90-xAlx)Mg0,10O3-δ com 
x=0 a 0,30. 
Neste trabalho foram adoptadas duas soluções distintas de
processamento do La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O3-δ: o método clássico de reacção 
no estado sólido e a activação mecânica. Este último processo utiliza energia
mecânica obtida através da moagem dos precursores durante longos períodos
de tempo, permitindo obter materiais mais homogéneos e estáveis, com
tamanho médio de grão inferior. Assim, foi possível reforçar o papel
desempenhado pelo processamento em termos de desenvolvimento
microestrutural e de comportamento eléctrico. 
Foram preparados com sucesso materiais com uma microestrutura
heterogénea de tipo núcleo-concha baseados no La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O3-δ, 
através da impregnação com Fe. A análise microestrutural por MEV e EDE
destes materiais revelou uma localização do Fe, essencialmente, ao longo das
fronteiras de grão, enquanto que a composição do interior do grão se mantém
praticamente inalterada. Os espectros de impedância obtidos a baixa 
temperatura revelaram um aumento significativo da condutividade total das
amostras impregnadas com Fe, sendo este efeito mais acentuado na
contribuição da fronteira de grão. Este comportamento pode ser explicado pela 
formação de um percurso paralelo de condutividade electrónica ao longo das
fronteiras de grão. Assim, os resultados obtidos por análise microestrutural e
por espectroscopia de impedância sugerem que este tipo de microestrutura
inclui grãos com uma condução iónica dominante e regiões de fronteira de 
grão caracterizadas por uma condutividade mista iónica e electrónica. O
envelhecimento das amostras impregnadas a temperatura elevada, depois da
remoção da fonte de Fe, revelou um desvio lento mas constante, aproximando-
















The present work is a contribution for the understanding of the effect of
Mg content on the gallium sublattice of the perovskite La0.95Sr0.05Ga1-yMgyO3-δ
with x=0-0.15 and the effect of partial substitution of Ga by Al in the perovskite
solutions La0.95Sr0.05(Ga0,90-xAlx)Mg0,10O3-δ with x=0-0.30 with respect to the 
transport properties and microstructural features. 
 In this work two alternative synthesis methods of the solid solution 
La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O3-δ were adopted: the classic solid state reaction 
method and mechanical activation. The later process uses mechanical energy
obtained through the precursors milling during long periods of time, leading to
more homogeneous and stable materials, with lower average grain size. Thus, 
was possible to stress the role of processing method in the microstructural
features and electrical transport properties. 
 Heterogeneous ceramics based on La0.95Sr0.05Ga0.90Mg0.10O3-δ were 
obtained with a core-shell microstructure after impregnation with Fe. Scanning 
electron microscopy (SEM) and energy-dispersive spectroscopy (EDS) 
analyses showed that iron was mainly located along the grain boundaries while
the grain bulk composition remained almost unchanged. Impedance spectra
obtained at low temperature provided additional information on the reported
effects. A significant increase in total conductivity was observed for the Fe-
doped samples, the effect being greater for the grain boundary contribution.
The formation of a parallel pathway for electronic conduction along the grain 
boundaries explains these effects. Thus, microstructural analysis and
impedance spectroscopy results suggest a fairly simple model consisting of an
ionic conductor grain bulk surrounded by mixed ionic-electronic conducting 
grain boundaries. Ageing of these samples at high temperature, after removal
of the Fe source, showed a slow but steady shift to the original LSGM
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 Com o aumento contínuo da população mundial e o associado aumento das 
necessidades energéticas, tanto nos países desenvolvidos, como nos países em vias de 
desenvolvimento, têm sido exercidas pressões insustentáveis em termos ambientais. 
Desta forma, a preservação do meio ambiente para as gerações futuras e a melhoria e/ou 
preservação dos padrões de vida actuais, exige o desenvolvimento de novas tecnologias 
que contribuam para a redução da poluição, para a diminuição das emissões de gases 
associados ao efeito de estufa, preservando os limitados recursos das energias não 
renováveis disponíveis actualmente. 
 Os óxidos cerâmicos com elevada condutividade de iões oxigénio são materiais 
que apresentam um papel fundamental em numerosas aplicações electroquímicas de alta 
temperatura, tais como as pilhas de combustível de óxido sólido, os sensores de oxigénio 
e as membranas permeáveis. Um dos materiais que continua a ser uma referência para 
todas estas aplicações, é a zircónia estabilizada. Contudo, este material apresenta 
inconvenientes, que estão essencialmente associados com a temperatura relativamente 
elevada (cerca de 1000ºC) necessária para o seu funcionamento, determinada por uma 
condutividade iónica modesta. A redução da temperatura de operação seria de todo o 
interesse, não só para aumentar o tempo de vida dos dispositivos, mas também para 
permitir a utilização de materiais de construção mais baratos e fáceis de processar, 
nomeadamente ligas metálicas correntes. Assim, reveste-se de extrema importância o 
desenvolvimento de novos electrólitos sólidos e de condutores mistos, que favoreçam o 
desenvolvimento de dispositivos tecnológica e economicamente competitivos. 
 Os materiais baseados no LaGaO3, com uma estrutura do tipo perovesquite, têm 
atraído muita atenção nos últimos anos como material alternativo condutor de iões 
oxigénio. Têm sido estudadas diversas composições com diferentes dopantes, de forma 
a aumentar a condutividade iónica e suprimir a condutividade electrónica ou, em 
alternativa, a melhorar as características de condução mista. As substituições com Sr e 
Mg nas posições A e B da perovesquite, respectivamente, revelaram-se efectivas no 
aumento da condutividade de iões oxigénio, enquanto que o dopante Nd na posição A da 
perovesquite diminuiu a condutividade electrónica do tipo p. A dopagem do LaGaO3 com 
metais de transição (e.g., Fe e Cr) mostrou promover a condução mista. Esta breve 
menção de efeitos composicionais é reveladora da enorme diversidade de soluções em 
aberto, partindo de um determinado sistema de base. Obviamente, muitas destas 
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soluções estarão condicionadas pelo custo dos próprios dopantes, factor essencial no 
desenvolvimento de soluções com eventual impacto tecnológico.   
 Reconhecido o interesse neste sistema de base, e perante o conjunto de 
objectivos com potencial interesse científico e tecnológico, os temas centrais deste 
trabalho foram: 
- estudar o efeito dos dopantes Mg e Al na posição B da perovesquite baseada no 
La0,95Sr0,05GaO3-δ, explorando essencialmente as relações existentes entre composição, 
estrutura e propriedades; 
- em particular, estudar o efeito de dois métodos de processamento distintos, 
nomeadamente, o método cerâmico convencional e um método envolvendo a activação 
mecânica dos precursores, na microestrutura dos materiais obtidos e no seu 
comportamento eléctrico;  
- finalmente, alterar e compreender o comportamento de materiais obtidos através de um  
processo designado por engenharia de fronteiras de grão, recorrendo a uma dopagem, 
microestruturalmente heterogénea, com o catião Fe. 
 No seu conjunto, este trabalho aborda o incontornável estudo das relações entre 
composição, estrutura, processamento, microestrutura e propriedades dos materiais, 
central em qualquer trabalho de investigação em Ciência e Engenharia de Materiais. 
 A estrutura do trabalho baseia-se nos quatro capítulos convencionais: introdução, 
realização experimental, resultados e discussão, e conclusões. 
 No Capítulo I, de introdução, faz-se uma revisão do estado do conhecimento, 
analisando as relações entre composição, estrutura e propriedades dos materiais 
baseados nos galatos de lantânio. Faz-se também uma análise comparativa do impacto 
dos diferentes métodos de processamento no comportamento dos materiais obtidos. É 
dedicada atenção à revisão do estado do conhecimento em termos dos efeitos 
microestruturais, nomeadamente, sobre as fronteiras de grão, incluindo a descrição geral 
do comportamento das interfaces. Aborda-se o potencial efeito das dimensões das 
partículas nas propriedades eléctricas dos materiais. Faz-se também uma revisão sobre o 
desenvolvimento de microestruturas do tipo núcleo-concha, obtidas com uma grande 
diversidade de materiais e através de diferentes métodos. Esta abordagem justificou-se 
pela originalidade deste tipo de heteroestrutura, obtida neste trabalho, no domínio dos 
electrólitos sólidos e condutores mistos. Finalmente, faz-se uma breve descrição do modo 
de funcionamento dos diferentes dispositivos electroquímicos e uma revisão dos 
materiais utilizados. 
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 A realização experimental é descrita no Capítulo II, onde se incluem a preparação 
de materiais, destacando-se as descrições do método cerâmico e da activação mecânica 
dos precursores, a impregnação das amostras com Fe (de modo a obter microestruturas 
heterogéneas), e o envelhecimento dos materiais à temperatura de sinterização. A 
caracterização dos materiais foi feita em termos estruturais e microestruturais, e ainda, 
predominantemente, em termos de propriedades eléctricas e electroquímicas. Nesta 
última área de caracterização, destaca-se o desenvolvimento de uma nova configuração 
de célula para determinação de permeabilidade electroquímica ao oxigénio.  
 O Capítulo III inicia-se com uma análise do efeito da adição de catiões 
substituintes nos materiais baseados no galato de lantânio, com destaque para o estudo 
do papel do magnésio na condutividade destes materiais, e para o efeito da substituição 
parcial do gálio com alumínio. Numa segunda secção caracterizam-se os materiais 
obtidos com diferentes métodos de processamento. Desta secção destaca-se a obtenção 
de materiais com microestruturas e comportamentos distintos, que permitiram, na secção 
seguinte, estudar o papel do método de processamento no desenvolvimento de materiais 
com heteroestruturas do tipo núcleo-concha, através da análise do efeito do tamanho de 
grão na impregnação com Fe. Estudou-se também o efeito da temperatura de 
impregnação no tipo de microestrutura obtida e ainda o efeito do envelhecimento (à 
temperatura de sinterização) nos materiais impregnados com Fe. Destaca-se ainda a 
exploração do potencial de um circuito equivalente simples para descrição do 
comportamento dos materiais com heteroestrutura do tipo núcleo-concha, a baixa 
temperatura .  
 Finalmente, no Capítulo IV são apresentadas as principais conclusões e são feitas 
algumas sugestões para trabalho futuro que poderão melhorar o conhecimento sobre os 
materiais aqui abordados.  
 






I - INTRODUÇÃO 
 
1. Composição e estrutura 
 
 A procura de novos electrólitos sólidos com propriedades e custo compatíveis com 
o desenvolvimento de produtos tecnológica e economicamente competitivos é uma 
preocupação incontornável face ao papel de muitos destes materiais em sistemas de 
conversão de energia, nomeadamente sensores de oxigénio e pilhas de combustível. O 
exemplo dos electrólitos sólidos condutores iónicos de oxigénio é um caso exemplar a 
este propósito.  
 No domínio das aplicações, os sensores electroquímicos de oxigénio com base na 
zircónia são uma realidade e um exemplo de fiabilidade, com milhões de unidades 
produzidas anualmente. Enquanto material, a zircónia (normalmente estabilizada com 
ítria ou cálcia) é ainda hoje uma referência. Para além da grande estabilidade deste 
material em condições extremas de temperatura e pressão parcial de oxigénio, possui 
uma relação ideal entre condutividade iónica e electrónica. Não só a condutividade iónica 
supera largamente a electrónica, condição essencial em termos de desempenho 
electrolítico, como a condutividade electrónica é muito baixa, o que determina níveis 
muito baixos de permeabilidade electroquímica, condição de grande interesse tendo em 
vista o fabrico de sensores com aplicabilidade numa vasta gama de condições de 
utilização.  
 No que respeita às pilhas de combustível de óxidos electrólitos sólidos, a 
demonstração do conceito precedeu em muito a verdadeira chegada ao mercado deste 
tipo de dispositivos. Encontrando-se já disponíveis unidades de demonstração com 
potência muito considerável, o preço e fiabilidade ainda estão longe de ser competitivos 
em relação a outros sistemas convencionais.  
 Em termos práticos, os desenvolvimentos dos últimos anos numa e outra direcção 
(sensores e pilhas) têm permitido uma evolução notável em termos de materiais e 
conhecimento. A semelhança de condições de operação e requisitos gerais (alta 
temperatura, contacto com atmosferas redutores e oxidantes, exigências de 
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compatibilidade entre materiais, etc.) justifica largamente este tipo de evolução e 
cruzamento de influências. 
 Como parente próximo destas categorias de materiais e aplicações importa referir 
as membranas electroquímicas, com elevada permeabilidade ao oxigénio, com uso 
potencial em dispositivos destinados à oxidação parcial do metano, reacção de grande 
interesse para diferentes sectores da indústria química. A solução mais frequente, usada 
no desenvolvimento deste tipo de materiais para membranas, envolve a exploração do 
efeito de dopantes em electrólitos sólidos conhecidos, tendo em vista um aumento de 
condutividade electrónica, e criação de grandes domínios de condições de operação com 
condução mista dominante.  
 Esta introdução justifica-se como explicação antecipada para as áreas 
merecedoras de maior atenção em termos de revisão bibliográfica, a seguir 
apresentadas, em que é aparente a deriva em relação aos tópicos centrais deste 
trabalho: electrólitos e sensores.  
 Pela sua relevância no quadro da investigação de novos materiais, iniciar-se-á 
esta revisão do estado do conhecimento com uma análise das relações entre 
composição, estrutura e propriedades. Como objecto desta análise escolheu-se uma 
família de electrólitos sólidos descoberta nos anos 90, com características estruturais 
altamente atraentes em termos de potencial exploração de efeitos composicionais.  
 
 
1.1. Estrutura e composição de electrólitos derivados do LaGaO3 
 
A estrutura ideal de uma perovesquite do tipo ABO3 pode ser descrita como um 
arranjo cúbico simples de octaedros BO6 partilhados com um catião maior A no centro do 
cubo. Os óxidos com estruturas cristalinas tipo perovesquite (ABO3) (Figura I.1.1) são 
normalmente estáveis, podendo introduzir-se na rede um grande número de lacunas de 
oxigénio através da substituição parcial dos catiões A ou B com outros catiões de 
valência inferior. Os óxidos tipo ABO3-δ, deficientes em oxigénio, são comuns e oferecem 
percursos fáceis para o movimento do ião oxigénio. Esta estrutura é muito tolerante em 
relação a pequenas variações nos raios dos iões A e B e pode também acomodar 
grandes concentrações de lacunas de catiões, particularmente na posição A. 
Os melhores electrólitos condutores de iões oxigénio, com a estrutura da 
perovesquite, são electrólitos baseados no LaGaO3. Em 1994 Ishihara, Feng e 
Goodenough apresentaram uma perovesquite baseada no LaGaO3 que, quando 
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adequadamente dopada, apresenta uma condutividade a 800ºC três vezes superior à da 
zircónia estabilizada com ítria (ZEI), ainda hoje uma referência neste domínio (Feng and 
Goodenough, 1994; Ishihara et al., 1994). Uma elevada condutividade de oxigénio pode 
ser conseguida substituindo o La por elementos alcalino-terrosos e/ou incorporação de 
catiões metálicos divalentes (e.g., Mg2+ na posição do Ga3+), de forma a aumentar a 
concentração de lacunas de oxigénio. Preservando uma distorção mínima da rede e 
mobilidade máxima do ião oxigénio, a substituição com Sr2+ na posição do La3+ é a que 
origina maior condutividade iónica (Ishihara et al., 1994; Stevenson et al., 1997; Hayhashi 
et al., 1999). Observa-se ainda uma diminuição da condutividade com a substituição da 
posição A com catiões de raio iónico inferior, ou criando subestequiometria na posição A 
(Stevenson et al., 1998). Estes materiais possuem um número de transporte iónico muito 
próximo da unidade, um extenso domínio electrolítico (onde a condutividade electrónica 
tem um valor residual inferior a cerca de 1% da condutividade total), não sendo sensíveis 
à humidade. Consequentemente, apresentam algumas das características essenciais 
para sensores electroquímicos ou mesmo pilhas de combustível de temperatura 
intermédia (770-1100 K).  
 
 
Figura I.1.1- A estrutura do tipo perovesquite: esferas vermelhas – iões de oxigénio; esferas azuis 
– catião menor B; esferas cinzentas – catião maior A. 
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Os materiais baseados no óxido LaGaO3 permitem uma grande variedade de 
escolha dos materiais usados como eléctrodos, comparativamente com os electrólitos 
utilizados até agora com a estrutura da fluorite. As propriedades físicas do LaGaO3 
podem ser alteradas por substituição com vários catiões divalentes, da mesma forma que 
por substituição de A e/ou B por outros iões trivalentes (Ishihara et al., 1995b). A 
reactividade química entre electrólito e eléctrodo é limitada se ambos os componentes 
forem perovesquites com forte semelhança em termos químicos. Por exemplo, a 
expansão térmica das perovesquites baseadas no LaGaO3 é muito semelhante à de 
alguns componentes utilizados nas Pilhas de Combustível de Óxido Sólido (SOFC), com 
a estrutura tipo perovesquite, nomeadamente, o LaMnO3 dopado com Sr para cátodo, e o 
LaCrO3 dopado com Ca como interligação (Zheng et al., 2004). 
A utilização comercial do LaGaO3 dopado com Sr2+ e Mg2+ (LSGM) requer a 
utilização do Ga2O3. Dado que a sua produção é baixa e as reservas minerais são 
reduzidas, o seu elevado custo é um obstáculo à sua utilização. Um método que permite 
reduzir o uso de Ga2O3 consiste em utilizar um filme fino de LSGM sobre um suporte de 
uma camada protectora de (La,Sr)AlO3, ou uma mistura de (La,Sr)AlO3 e LSGM (Nguyen 
and Dokiya, 2000). Sora tentou também contornar o obstáculo da utilização do Ga, 
dispersando uma fase de custo reduzido no LSGM (Sora et al., 2005). 
A estrutura das perovesquites baseadas no LaGaO3 tem sido estudada por vários 
autores, persistindo opiniões contraditórias quanto à estrutura adoptada, assim como 
relativamente à sua dependência da temperatura. Segundo Howard e Kennedy, o 
LaGaO3 adopta uma estrutura ortorrômbica (Pbnm) à temperatura ambiente, sofrendo 
uma transição de fase para a estrutura romboédrica ( cR3 , Nº 167) a 418 K (Howard and 
Kennedy, 1999). Lerch concluiu que esta transição se observa para temperaturas 
superiores a 1073 K (Lerch et al., 2001). 
Quanto ao LaGaO3 não dopado ou ligeiramente substituído por Sr2+ na posição do 
La3+ e/ou Mg2+ na posição do Ga3+, foi relatado inicialmente, com base em resultados 
obtidos por difracção de raios X, que a simetria da estrutura cristalina se mantinha 
ortorrômbica, enquanto que conteúdos mais elevados dos dopantes conduziam à 
obtenção de uma simetria cúbica (Feng and Goodenough, 1994; Ishihara et al., 1994; 
Huang and Petric, 1996; Drennan et al., 1997). 
Contudo, estudos de difracção de neutrões de alta resolução indicam que a 
adição de dopantes afecta a estrutura e a simetria de rede cristalina de uma forma mais 
complexa do que inicialmente sugerido. Slater refere que o sistema 
La0,9Sr0,1Ga0,8Mg0,2O2,85 adopta uma estrutura monoclínica (I2/a) à temperatura ambiente, 
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sofrendo duas transições de fase entre os 250 e os 1000ºC: monoclínica (pseudo-
ortorrômbica) - monoclínica (pseudo-romboédrica) – romboédrica (Slater et al., 1998).  
Shibasaki refere que o sistema La1-xSrxGa0,8Mg0,2O3-δ sofre uma alteração de 
simetria de ortorrômbica para cúbica quando o conteúdo de Sr atinge 0,15. A temperatura 
a que ocorre a transição da estrutura ortorrômbica para romboédrica também aumenta 
com o aumento do conteúdo de Sr e Mg (Shibasaki et al., 2004).  
Lerch concluiu que a estrutura do La0,9Sr0,1Ga0,8Mg0,2O3-δ à temperatura ambiente 
é ortorrômbica, grupo Ibmm (Nº 74), passando a cúbica com grupo espacial mPm3  (Nº 
221) à temperatura de 1073 K (Lerch et al., 2001).  
Apesar das divergências encontradas na literatura, um facto consensual é que a 
perovesquite La1-xSrxGa1-yMgyO3-δ sofre uma transição de fase entre a temperatura 
ambiente e os 1073 K. Sendo ainda polémicos alguns aspectos envolvendo a 
caracterização estrutural destes materiais, esta base de conhecimento tem permitido a 
construção de alguns modelos qualitativos e semi-quantitativos sobre aspectos 
determinantes no condicionamento da mobilidade iónica neste tipo de materiais. 
A condutividade do ião oxigénio em óxidos com a estrutura da perovesquite 
depende, além da concentração de lacunas de oxigénio, de parâmetros estruturais que 
condicionam a mobilidade do ião oxigénio (Cook and Sammells, 1991; Sammells et al., 
1992). Destacam-se os seguintes parâmetros: 
i) o raio crítico, rc, do círculo delimitado por dois catiões na posição A e um catião 
na posição B, através do qual um anião de oxigénio pode passar sem que haja 
perturbação dos catiões circundantes (Kilner and Brook, 1982); 
ii) o factor de tolerância de Goldschmidt (t), definido pela Equação I.1.1, que 
expressa o ajuste à rede cristalina dos catiões substituintes em função do seu raio iónico  
 
( ) ( )OBOA rr2
rrt +
+=   (I.1.1) 
sendo ri os raios iónicos médios (i = A,B e O, as posições estruturais em ABO3); 
 iii) o volume livre da rede, Vf, definido como a diferença entre o volume da célula 
unitária e o volume de todos os iões constituintes.  
Numa perovesquite ideal o catião na posição A tem o mesmo tamanho que o ião 
oxigénio, e os dois catiões da posição A juntamente com o ião oxigénio constituem um 
empacotamento cúbico de esferas. As posições octaédricas, que estão rodeadas 
somente por oxigénios, são ocupadas por catiões mais pequenos, na posição B da 
perovesquite. Quando os raios iónicos dos catiões das posições A e B obedecem ao 
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requisito do factor de tolerância de Goldschmidt t=1, a perovesquite será estável e terá 
uma simetria cúbica. Desta forma, o factor de tolerância de Goldschmidt tem sido 
utilizado para prever a condutividade iónica, mas, em geral, o facto de se estar na 
presença de t=1 não é um requisito suficiente para assegurar uma elevada condutividade 
do ião oxigénio. Em muitos casos, com factores de tolerância compreendidos entre 0,90-
0,75, forma-se uma perovesquite com estrutura ortorrômbica, a qual, em termos de 
mobilidade do ião oxigénio, também é aceitável (Trofimenko and Ullmann, 1999). 
A mobilidade do ião oxigénio também depende do volume livre específico, sendo 
desejável um valor elevado deste parâmetro. Contudo, o volume livre específico aumenta 
linearmente com a diminuição do factor de tolerância (Hayhashi et al., 1999). Desta 
forma, condutividades eléctricas máximas serão conseguidas em perovesquites em que 
existe um compromisso entre o volume livre específico e o factor de tolerância. O estudo 
dos sistemas (La0,9Sr0,1)MIIIO3-δ com M= Al, Ga, Sc, In e Lu, permitiu concluir que o 
material com Ga apresenta uma energia de activação aparente mínima. Este resultado 
reflecte o compromisso entre o aumento do volume livre (Vf) e uma diminuição do factor 
de tolerância de Goldschmidt (t) que este catião proporciona, relativamente aos outros 
catiões estudados (Nomura and Tanase, 1997).  
Quando se faz uma substituição numa perovesquite é desejável que a variação do 
factor de tolerância seja a menor possível. Relacionando a condutividade eléctrica com 
parâmetros estruturais é possível concluir que o melhor substituinte na posição A do 
LaGaO3 é o Sr2+, e o melhor substituinte na posição B é o Mg2+ (Hayhashi et al., 1999). 
Resultados experimentais obtidos relacionando parâmetros estruturais com a 
migração dos iões oxigénio numa perovesquite indicam que deve também ser tida em 
conta a polarizabilidade dos iões (Anderson et al., 1999b). Catiões de pequenos 
tamanhos comportam-se como esferas rígidas, sendo, neste caso, dominante o efeito do 
raio crítico. Um aumento no tamanho do catião da posição B aumenta o valor de rc; e 
uma diminuição do tamanho do catião da posição A aumenta o valor de rc (Kilner and 
Brook, 1982). Contudo, catiões maiores, caracterizados por maiores polarizabilidades, 
têm maior capacidade de acomodar mais facilmente a migração de um anião de maior 
tamanho (Anderson et al., 1999b). 
 Para Mogensen o parâmetro mais importante no controlo da condutividade do ião 
oxigénio é o grau de distorção relativamente a uma simetria total da rede e a ausência de 
tensões (Mogensen et al., 2004).  
 Slater também se refere à distorção da rede, relacionando a inclinação do 
octaedro GaO6 no LSGM com o processo de condução, considerando o modelo de 
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preenchimento do espaço de uma perovesquite não distorcida, ABO3, com um dos 
átomos de oxigénio removido (Figura I.1.2) (Slater et al., 1998).  
 
Figura I.1.2- Representação esquemática do modelo de preenchimento espacial de uma 
perovesquite não distorcida ABO3 (A - esferas escuras maiores, B – esfera escura menor, O – 
esferas claras)(Slater et al., 1998). 
 
 Para que o átomo de oxigénio X se desloque para a posição vazia, tem de passar 
através do estrangulamento definido pelos dois átomos da posição A e um átomo da 
posição B (triângulo representado na Figura I.1.2). Se o sistema não se encontrar 
distorcido, a zona de estrangulamento encontra-se mais aberta, com o átomo de oxigénio 
a passar perpendicularmente ao referido triângulo. Quando o octaedro se inclina, a 
direcção de passagem do átomo de oxigénio é desviada da direcção perpendicular, 
tornando a zona de estrangulamento mais estreita. Seria, portanto, de esperar uma 
migração de iões oxigénio mais fácil e, consequentemente, uma energia de activação 
inferior, quando o ângulo de inclinação do octaedro GaO6 é mais reduzido (Slater et al., 
1998). Desta forma, a variação observada da energia de activação do processo de 
condução com a temperatura, nos sistemas de LaGaO3 substituídos com Sr e Mg, está 
relacionada com variações estruturais associadas à transição de fase (de monoclínica ou 
pseudo-romboédrica para romboédrica, na gama de temperatura de 500-750ºC). Esta, 
por sua vez, é devida, essencialmente, à diminuição do grau de inclinação do octaedro 
GaO6 com o aumento da temperatura. Contudo, foi já argumentado que a redução da 
simetria da estrutura cristalina através da redução da diminuição da inclinação octaédrica, 
não poderia afectar a energia de activação do processo de condução de uma forma tão 
pronunciada como aquela que tem sido obtida experimentalmente (Skowron et al., 1999). 
Estudos efectuados por difracção de electrões revelaram a possibilidade de existir 
um ordenamento das lacunas de oxigénio, constituindo microdomínios (Huang et al., 
1998c; Slater et al., 1998; Mathews and Sellar, 2000). Skowron também se referiu às 
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características estruturais do La0,8Sr0,2Ga0,85Mg0,15O3-δ, à temperatura ambiente, como 
consistindo numa matriz de perovesquite cúbica com planos de aglomerados de lacunas 
de oxigénio ordenados e com planos de aglomerados de lacunas de oxigénio 
desordenados (Skowron et al., 1999). Precursores importantes neste possível 
ordenamento das lacunas poderão ser os aglomerados complexos de defeitos 
tridimensionais cuja existência foi sugerida devido aos valores favoráveis obtidos para as 




1.2. Limites de solubilidade 
 
1.2.1. Efeito da substituição com Sr e Mg 
 
Ishihara e colaboradores estudaram por DRX o La0,9Sr0,1GaO3 dopado com Mg. 
Embora não tenham sido detectadas fases secundárias para percentagens de Mg 
superiores a 40% molar, o limite de dissolução sólida do Mg na posição do Ga parece ser 
cerca de 20% molar, dado que a partir deste valor os parâmetros de rede são 
independentes do conteúdo de Mg. Estes autores observaram também que a 
condutividade eléctrica atinge um máximo para 20% molar de Mg (Ishihara et al., 1994).  
 Para o óxido La1-xSrxGaO3-δ o intervalo de dissolução sólida está limitado a valores 
até x=0,1, pois para conteúdos de Sr superiores a 10% molar observa-se a formação de 
SrGaO3 e La4SrO7 (Ishihara et al., 1994). Contudo, os resultados de Huang e Petric 
demonstraram que com substituições, tanto na posição do La como do Ga no La1-xSrxGa1-
yMgyO3-δ, o limite de solubilidade do Sr aumenta para 25% molar. Também o limite de 
iões Mg2+ em solução sólida depende da quantidade de Sr2+ na posição do La3+. Para o 
La1-xSrxGa1-yMgyO3-δ, a condutividade mais elevada a 800ºC ocorre, frequentemente, para 
valores de x+y=0,35 (Huang and Petric, 1996).  
Num estudo do sistema La0,8Sr0,2Ga1-yMgyO3-δ com y=0,05-0,30, concluiu-se que 
com y=0,05-0,15 coexistem duas fases: a perovesquite e o LaSrGa3O7. Para valores de 
y=0,25-0,30 coexistem mais uma vez duas fases, incluindo a perovesquite cúbica e o 
LaSrGaO4. A composição intermédia y=0,20 é constituída somente pela perovesquite 
(Huang et al., 1998c).  
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Estes resultados experimentais estão de acordo com os obtidos por Khan, através 
de simulação por modelação atómica. Esta técnica, que se baseia na minimização de 
energia para diferentes distribuições de ocupação de posições de rede, permitem calcular 
as energias de substituição para vários catiões substituintes. Os resultados obtidos 
revelaram energias de solução mais baixas e mais favoráveis para o Sr na posição do La 
e para o Mg na posição do Ga. A incorporação favorável destes dois iões irá, portanto, 
melhorar a difusão do ião oxigénio, favorecendo um aumento da concentração de 
lacunas deste ião. É também de salientar a correlação existente entre a energia de 
solução e o tamanho do dopante, observando-se um mínimo para um raio do catião 
dopante semelhante ao raio do catião hospedeiro (Khan et al., 1998). 
Estudos recentes sobre os sistemas ternários La2O3-SrO-Ga2O3 e La2O3-MgO-
Ga2O3, confirmam os valores relativamente reduzidos de solubilidade do Sr em 
substituição do La, e do Mg em substituição do Ga. Contudo, quando o Sr e o Mg estão 
presentes simultaneamente, a solubilidade sólida do Sr e do Mg aumenta de forma 
significativa, indicando a existência de um efeito sinergético já referido (Majewski et al., 
2001a; Matraszek et al., 2004). Os estudos do diagrama de fases quartenário La2O3-SrO-
MgO-Ga2O3 referem que a solubilidade sólida do Sr e do Mg, presentes simultaneamente 
no LaGaO3 correspondem a 6% molar e 7,5% molar, respectivamente (Majewski et al., 
2001a). Estes valores contrastam com a solubilidade sólida, a 1673 K, de 4% molar, tanto 
para o Sr como para o Mg, nos correspondentes diagramas de fases ternários derivados 
do LaGaO3. Matraszek identificou uma solubilidade do Sr no LaGaO3 de 2% molar e do 
Mg de 14% molar à mesma temperatura (Matraszek et al., 2004), sendo este último um 
valor bastante superior ao apresentado por Majewski (Majewski et al., 2001a). A 
solubilidade do Sr no La1-xSrxGa1-yMgyO3-(x+y)/2 aumenta para 20%, se o Mg e o Sr forem 
adicionados em quantidades equimolares (Matraszek et al., 2004). Estes resultados estão 
de acordo com os obtidos por Huang, sendo bastante superiores aos resultados obtidos 
por Majewski (Huang et al., 1998d; Majewski et al., 2001a).  
As diferenças encontradas pelos vários autores nos limites de solubilidade do Sr e 
do Mg podem dever-se aos diferentes métodos de processamento dos materiais 
utilizados. Na verdade, a obtenção de óxidos monofásicos baseados no LaGaO3 depende 
do método de processamento. Huang e Goodenough prepararam a composição 
La0,8Sr0,2Ga0,83Mg0,17O2,815 através de diferentes métodos de síntese: sol-gel, Pechini e 
tratamento hidrotérmico. Estes autores concluíram que, depois de 6 horas de calcinação 
a 1400ºC, somente no material preparado pelo tratamento hidrotérmico aparece uma 
segunda fase (LaSrGa3O7) além da perovesquite. Os materiais obtidos pelos outros dois 
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métodos são monofásicos (Huang and Goodenough, 1998). No entanto, Tas preparou a 
mesma composição também pelo método de Pechini e concluiu que mesmo depois de 6 
horas de calcinação a 1400ºC o material continha 4-5% das fases secundárias 
LaSrGa3O7/LaSrGaO4 (Tas et al., 2000).  
Numa análise comparativa da via cerâmica convencional, do método de síntese 
por combustão e do método de Pechini, no processamento do La0,8Sr0,2Ga0,8Mg0,2O2,8, 
concluiu-se que em qualquer dos casos os materiais necessitam de ser calcinados a 
temperaturas superiores a 1400ºC para se obterem materiais monofásico, caso contrário, 
incluem LaSrGa3O7/LaSrGaO4 (Majewski et al., 2002). Num trabalho recente sobre o 
efeito do método de síntese (método de Pechini e método do citrato) nas fases presentes 
no La1-xSrxGa1-yMgyO3-δ com x=0,1-0,2 e y=0,1-0,2, o SrLaGa3O7 e o SrLaGaO4 foram 
detectados em todas as composições (Polini et al., 2004). 
 
1.2.2. Efeito da substituição parcial do Ga com Al 
 
Nomura e Tanase prepararam o La0,90Sr0,10AlO3-δ através da via cerâmica 
convencional e obtiveram um material monofásico (Nomura and Tanase, 1997). No 
entanto, estes resultados contrastam com os obtidos na preparação do La0,95Sr0,05AlO3-δ 
através de dois métodos de síntese diferentes (via cerâmica convencional e via química), 
sendo difícil a obtenção de materiais monofásicos com esta composição (Anderson et al., 
1999b). 
Em várias composições de óxidos baseadas no galato de lantânio, com o Ga 
parcialmente substituído pelo Al, La0,90Sr0,10(Ga0,9-xAlxMg0,10)O3-δ sendo x= 0-0,9, só nos 
materiais com x=0 e x=0,8 é que foram detectadas, em quantidades reduzidas, as fases 
secundárias LaSrGa3O7 e LaSrGaO4 (Nguyen and Dokiya, 2000).  
A fase secundária LaSrGa3O7 foi identificada no LSGM sinterizado a 1350-
1400ºC. Das misturas de La0,80Sr0,20Ga0,80Mg0,20O3-δ com 0-20% em massa de α-Al2O3 
resultou a formação de materiais polifásicos, cujas fases principais são uma solução 
sólida com a fórmula (La0,80Sr0,20)(Ga1-x-yAlxMgy)O3-δ nas composições com adições até 
5% em massa, e (La0,80Sr0,20)(Ga1-x-yAlxMgy)O3-δ e (La0,80Sr0,20)(Ga1-xAlx)O3-δ nas 
composições com adições de 10 e 20% em massa. Nestas últimas composições também 
foi detectada uma solução sólida de LaSrGa3-xAlxO7 com uma estrutura semelhante à 
fase LaSrGa3O7 (Sora et al., 2005). 
 
 




1.2.3. Efeito da substituição com Fe e Co 
  
Têm sido preparadas várias composições baseadas no LaGaO3 adicionando 
metais de transição como substituintes, com o objectivo de introduzir condutividade 
electrónica e manter a condutividade iónica existente. Os condutores mistos resultantes 
podem ser utilizados em diferentes aplicações electroquímicas. 
Chen e Liu prepararam La0,90Sr0,10Ga0,80M0,20O3-δ com M=Fe e Co tendo obtido 
perovesquites monofásicas, pelo que concluíram que 20% molar destes metais de 
transição são solúveis no LaGaO3 (Chen and Liu, 1998). Numa composição semelhante, 
mas com um conteúdo de Fe inferior (La0,90Sr0,10Ga0,95Fe0,05O3-δ), foi detectada a segunda 
fase La4SrO7 (Baker et al., 1998). 
Ullmann preparou composições baseadas no La0,90Sr0,10(Ga1-yMy)0,80Mg0,20O3-δ com 
M=Fe e Co e y=0-0,30. Não foram detectadas fases secundárias para nenhuma das 
composições (Ullmann et al., 1999). A concentração de Mg parece ser importante na 
solubilidade do Co na rede cristalina, dado que foram detectadas fases secundárias 
(LaSrGaO4 e La4SrO7) em amostras com conteúdos de Mg inferiores a 20% molar. 
Ishihara preparou La0,80Sr0,20Ga0,80Mg0,20-xFexO3-δ com x=0-0,15 tendo detectado 
LaSrGaO4 para as composições com conteúdo de Fe superior a 5% molar (Ishihara et al., 
2000). Outros autores detectaram vestígios de LaSrGaO4 e LaSrGa3O7 no 
La0,80Sr0,20Ga0,60Mg0,20Fe0,20O3-δ (Yaremchenko et al., 2003). 
 
 
1.3. Propriedades de transporte 
 
1.3.1. Efeito dos dopantes Sr e Mg na condutividade eléctrica 
 
  1.3.1.1. Condutividade iónica 
 
 Geralmente, a condutividade iónica dos electrólitos sólidos condutores de iões 
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sendo n a concentração de transportadores móveis, q a carga do transportador, d a 
distância do salto, v a frequência do salto, EO a energia de dissociação, isto é, a energia 
necessária para a dissociação das lacunas de oxigénio associadas a um catião dopante 
com carga negativa, EM a energia de migração, k a constante de Boltzman e T a 
temperatura absoluta. 
Esta equação pode ainda ser escrita duma forma mais usual, salientando a 











a0   (I.1.3) 
 
 Aqui σ0 representa o vulgarmente designado factor pré-exponencial, e Ea a 
energia de activação, com Ea=EO+EM. 
A condutividade eléctrica dos óxidos baseados no LaGaO3 depende fortemente 
dos iões alcalino-terrosos que são utilizados como dopantes na posição A da 
perovesquite, aumentando na seguinte ordem: Ca< Ba< Sr. A condutividade eléctrica 
aumenta com o aumento do conteúdo de Sr, atingindo-se um máximo com a adição de 
10% molar (Ishihara et al., 1994). Na verdade, o número de lacunas de oxigénio aumenta 
com o aumento do conteúdo de Sr, devendo daí resultar uma maior condutividade iónica. 
Contudo, para conteúdos de Sr superiores a 10% molar observa-se a formação de 
SrGaO3 e La4SrO7, com condutividade eléctrica inferior, pelo que a condutividade do 
material efectivamente diminui. Consequentemente, a quantidade óptima de Sr na 
posição do La é 10% molar aumentando, desta forma, a condutividade do ião oxigénio do 
LaGaO3. 
A influência da substituição na posição B dos materiais baseados no galato de 
lantânio também foi estudada. A substituição parcial do Ga por Mg, Al ou In no 
La0,9Sr0,1GaO3, origina um aumento da condutividade com qualquer dos dopantes, sendo, 
no entanto, o Mg o dopante mais efectivo (Ishihara et al., 1994). A Figura I.1.3 representa 
as linhas de iso-condutividade para o sistema La1-xSrxGa1-yMgyO3-0,5(x+y) a 800ºC 
(Goodenough and Huang, 1999). 
 Os catiões Sr2+ e Mg2+ são incorporados na rede cristalina nas posições do La3+ e 
do Ga3+, respectivamente, originando a formação de lacunas de oxigénio como defeitos 
compensadores de carga. Desta forma, o processo de substituição pode ser 
representado pelas seguintes equações de defeitos: 


























Ga ++=++ ⋅⋅    (I.1.5) 
 
onde 'LaSr  e 
'
GaMg representam cada um dos dopantes substitucionais e 
⋅⋅
oV uma lacuna 
de oxigénio, segundo a notação de Kroger-Vink. 
 
 
Figura I.1.3- Linhas de iso-condutividade (S/cm) a 800ºC para o sistema La1-xSrxGa1-yMgyO3-0,5(x+y) 
(Goodenough and Huang, 1999). 
 
 O trabalho de Khan e colaboradores, baseado em técnicas de simulação de 
dinâmica molecular, está de acordo com os resultados experimentais disponíveis, pois 
revela que as energias de solução mais baixas, e portanto, mais favoráveis, são obtidas 
para o Sr na posição do La e do Mg na posição do Ga. Desta forma, a incorporação 
destes substituintes aumenta a difusão do ião oxigénio, devido ao aumento da 
concentração de lacunas deste ião (Khan et al., 1998). Contudo, os dois substituintes Sr 
e Mg apresentam efeitos significativamente diferentes na energia de activação da 
condutividade. Um aumento do conteúdo de Sr conduz a uma diminuição da energia de 
activação, enquanto que um aumento do conteúdo de Mg resulta numa energia de 
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activação mais elevada (Huang and Petric, 1996). 
 Cálculos realizados por Cherry e por Khan revelam que o mecanismo de migração 
das lacunas de oxigénio se faz ao longo da aresta do octaedro GaO6, mas seguindo uma 
trajectória ligeiramente curvilínea com uma relaxação significativa dos catiões adjacentes, 
resultando uma barreira energética para a migração do ião oxigénio significativamente 
inferior (Cherry et al., 1995; Khan et al., 1998). Na verdade, resultados de um trabalho 
experimental recente em que foi estudado o LaGaO3 puro e dopado, por dispersão de 
neutrões, a alta temperatura, confirmam este percurso curvilíneo previsto teoricamente 
(Lerch et al., 2001). Desta forma, no sistema LaGaO3 a adição de Sr diminui a barreira de 
mobilidade, enquanto que a adição de Mg a aumenta. A razão para esta diferença está, 
provavelmente, associada com a razão tamanho iónico/carga e com a deformação 
resultante na rede cristalina, que ocorre devido à introdução de elevadas concentrações 
de substituintes (Huang and Petric, 1996).  
A representação tipo Arrhenius da condutividade em função da temperatura, com 
a forma ln(σT) vs 1/T, deve originar uma linha recta com declive –Ea/k, se Ea for 
independente da temperatura. Contudo, tem sido observada uma curvatura que divide a 
representação de Arrhenius em dois domínios diferentes (Huang and Petric, 1996; 
Drennan et al., 1997; Huang et al., 1998c; Haavik et al., 2004). Na verdade, a distribuição 
aleatória das lacunas movendo-se livremente seria a situação ideal, mas raramente se 
verifica. Supõe-se que algumas lacunas de oxigénio fiquem retidas junto dos iões 
dopantes, 'LaSr e 
'
GaMg , tendo como consequência uma redução do número de lacunas 
disponível para o transporte de oxigénio no material, relativamente ao número deduzido 
da estequiometria. No entanto, os referidos iões substituintes podem não actuar somente 
“capturando” lacunas de oxigénio isoladas, mas antes actuar como centros de nucleação 
para a formação de aglomerados ordenados de lacunas. O modelo mais simples para 
uma tal condensação consiste em considerar um tipo simples de centro de nucleação 
com uma temperatura crítica, T*, abaixo da qual as lacunas de oxigénio são 
progressivamente “capturadas” para os aglomerados com a diminuição da temperatura; 
para temperaturas superiores a T*, as lacunas dissolvem-se na matriz das posições da 
rede cristalina do oxigénio.  
Huang e colaboradores fizeram um tratamento formal deste modelo, semelhante 
ao da dissolução de um sólido num solvente líquido, e determinaram T* como sendo igual 
a 599 ± 49ºC, assumindo que T* toma o mesmo valor para todas as composições 
estudadas (Huang et al., 1998c). Para uma temperatura T*,  
 









2 =   (I.1.6) 
em que A1 e A2 são factores pré-exponenciais, podendo T* ser determinado a partir do 
declive da representação de lnA2/A1 vs EO. A entalpia efectiva de migração das lacunas ε 
aumenta significativamente com o conteúdo de Mg, sendo relativamente independente do 
conteúdo de Sr, excepto para conteúdos elevados de Mg (Huang et al., 1998c). 
 Khan e colaboradores desenvolveram uma série de cálculos admitindo a 
associação de pares de defeitos no sistema LaGaO3. As configurações consideradas são 
constituídas por um dopante substitucional e uma lacuna de oxigénio em posições 
vizinhas. As energias de associação de defeitos calculadas relativamente aos defeitos 
isolados revelam que para o par Sr-lacuna de oxigénio é previsível um valor muito 
próximo de zero. Este valor da energia de ligação praticamente desprezável para o Sr na 
posição A da perovesquite deve ser o factor principal a condicionar a elevada 
condutividade de iões oxigénio nos galatos de lantânio. Por outro lado, a associação 
dopante-lacuna envolvendo o Mg na posição do Ga apresenta uma energia de ligação 
significativa, o que indica uma maior propensão para aprisionamento das lacunas de 
oxigénio por parte deste substituinte (Khan et al., 1998). Assim, estes resultados obtidos 
para o Mg são consistentes com os resultados experimentais observados por Huang em 
que o aumento do conteúdo de Mg no La1-xSrxGa1-yMgyO3-δ conduz a um aumento da 
energia de activação da condução (Huang and Petric, 1996; Huang et al., 1998c). 
Islam e Davies (Islam and Davies, 2004) num trabalho recente, também baseado 
em técnicas de modelação atómica, sugerem que a formação de trímeros ( )'Gao'Ga MVM ⋅⋅  
para os substituintes divalentes na posição do Ga, é ligeiramente mais estável do que as 
já referidas associações de pares de defeitos. Assim, a região das altas temperaturas 
está directamente dominada pela energia de migração do ião oxigénio, enquanto que a 
região das baixas temperaturas está relacionada com as energias de migração e de 
associação de defeitos. Desta forma, a associação Mg-lacuna contribui para o observado 
aumento da energia de activação do processo de condução a baixas temperaturas. Mais 
recentemente Haavik utilizou um modelo de defeitos simples de forma a interpretar a 
variação da condutividade do LSGM em função da temperatura, tendo calculado um valor 
da entalpia de associação de defeitos de -65±5 kJmol-1 (Haavik et al., 2004), semelhante 
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1.3.1.2. Condutividade electrónica 
 
A condutividade electrónica destes materiais pode ser explicada através de um 
modelo de defeitos baseado em lacunas de oxigénio originadas pelos substituintes 
aceitadores (Sr, Mg), e pela incorporação de oxigénio na rede cristalina (Anexo A). Este 
processo pode ser descrito pelas Equações I.1.7 e I.1.8: 
 
 ( ) o'¨o OeVgO ↔++ 221 2     (I.1.7) 
 ( ) ⋅+↔+ hOVgO o¨o 221 2    (I.1.8) 
 
 Estas reacções podem ser tratadas de forma idêntica a qualquer reacção química. 
Portanto, as respectivas constantes de equilíbrio (Ke e Kh) são dadas por 
 
 [ ] 2e¨o212e cVpOK =   (I.1.9) 
 [ ] 2h¨o212h cVpOK −=   (I.1.10) 
 
sendo ce e ch as concentrações de electrões na banda de condução e buracos de 
electrão na banda de valência, respectivamente. Em notação usual, estas concentrações 
são expressas pelos símbolos n e p. Se a concentração de lacunas se conservar 
constante e fixada pelos dopantes aceitadores, a condutividade electrónica em função da 









ac ∝∝σ   (I.1.12)  
 
 De modo idêntico ao verificado para a zircónia e para a céria, o LSGM deverá 
apresentar um valor mínimo da condutividade electrónica, separando as gamas com 
comportamento dominante tipo n ou p, cada uma com a sua dependência característica 
de pO2. 
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 A condutividade do La1-xSrxGa1-yMgyO3-δ foi estudada em função da pressão parcial 
de oxigénio, tendo-se concluído que a condutividade eléctrica destes materiais é 
praticamente independente da pressão parcial de oxigénio no intervalo de 10-20 atm a 1 
atm, numa gama de temperaturas de 1223 K a 873 K, indicando uma condutividade 
quase puramente iónica dentro deste domínio de condições (Ishihara et al., 1995b; 
Huang and Petric, 1996). A Figura I.1.4 representa a dependência da condutividade, 
medida a frequência constante (10 kHz), da pressão parcial de oxigénio do 
La0,95Sr0,05GaO3-δ a 800ºC e 1000ºC. Estes resultados experimentais são consistentes 
com os resultados obtidos por Khan através de técnicas de modelação atómica, que 
previram que a reacção de oxidação com formação de buracos electrónicos e 
preenchimento das lacunas de oxigénio, expressa pela Equação I.1.8, é um processo 
energeticamente desfavorável (Khan et al., 1998). 
 
 
Figura I.1.4- Dependência da condutividade (medida à frequência constante de 10 kHz) da 
pressão parcial de oxigénio do La0,95Sr0,05GaO3-δ a 800 e 1000ºC (Anderson et al., 1999a). 
 
Por outro lado, a observação de um ligeiro aumento da condutividade eléctrica do 
La0,8Sr0,2Ga0,8Mg0,2O3-δ com o aumento da pressão parcial de oxigénio no intervalo de 10-5 
atm a 1 atm sugere o aparecimento de condutividade por buracos electrónicos na gama 
de pressões parciais de oxigénio elevadas (Ishihara et al., 1995b).  
Foram também determinados números de transferência iónica a partir das forças 
electromotrizes de células de concentração nominalmente envolvendo os pares H2-O2 e 
N2-O2. Embora na célula envolvendo H2-O2 tenha sido determinado um número de 
transporte superior a 0,8, o número de transporte determinado com N2-O2 foi inferior a 0,6 
Média 
Média 
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no intervalo de temperaturas de 970 a 1273 K. Este reduzido número de transferência 
iónica resulta da existência de condução por buracos electrónicos na gama de elevadas 
pressões parciais de oxigénio, sugerida pela dependência observada da condutividade 
eléctrica em relação à pressão parcial de oxigénio. Verifica-se também uma alteração do 
número de transporte iónico (no intervalo de temperaturas 973-1173 K) de 0,98 para o 
La0,90Sr0,10GaO3-δ para 0,92-0,94, quando se faz a substituição no LaGaO3 na posição do 
Ga com 15% molar de Mg (Kharton et al., 2000b). 
A condução por buracos electrónicos na gama de elevadas pressões parciais de 
oxigénio, no (La0,9Ln0,1)0,8Sr0,2Ga0,8Mg0,2O3-δ  (Ln=Nd, Sm, Gd, Y, Yb), pode ser suprimida 
com a adição de catiões de terras raras na posição do La, com a seguinte ordem de 
eficácia, Nd > Sm > Gd > Yb > Y (Ishihara et al., 1995b). Esta diminuição da 
condutividade eléctrica parece resultar de uma diminuição da simetria do cristal. Entre os 
catiões estudados neste trabalho, aquele que causou uma maior diminuição da 
condutividade eléctrica foi o Nd3+, cujo raio iónico apresenta o valor mais próximo do raio 
iónico do La3+. Foi também observado um aumento do número de transferência iónica 
com a adição de Nd. Este autor sugeriu como mecanismo de supressão da condução por 
buracos electrónicos um bloqueamento do percurso destes transportadores de carga 
através da substituição do Nd na posição do La. Num trabalho mais recente (Weitkamp 
and Weimhofer, 2002) refere-se também que a adição de Nd na posição do La diminui a 
condutividade do tipo p, sendo esta também acompanhada por uma diminuição do 
declive da dependência da condutividade eléctrica em função de pO2, relativamente ao 
valor esperado, que seria 1/4. 
 Kim e Yoo determinaram a condutividade electrónica do La0,9Sr0,1Ga0,8Mg0,2O3-δ 
em função da temperatura e da pressão parcial de oxigénio através da técnica do 
eléctrodo bloqueante. Estes autores obtiveram uma condutividade electrónica do tipo n, a 
800ºC, de 9,12x10-12 Scm-1, e uma condutividade tipo p de 3,55x10-4 Scm-1, sendo as 
respectivas energias de activação de 4,14 e 1,12 eV (Kim and Yoo, 2001). Weitkamp e 
Weimhofer (Weitkamp and Weimhofer, 2002) obtiveram valores de condutividade e de 
energia de activação para a condução tipo p consistentes com os resultados de Kim e 
Yoo. 
 Para o La0,9Sr0,1GaO3-δ (LSG) Baker utilizou a mesma técnica do eléctrodo 
bloqueante para determinar a condutividade electrónica (Baker et al., 1998). Gharbage 
determinou a condutividade tipo p através de medidas de permeabilidade ao oxigénio 
(Gharbage et al., 2000). Os valores obtidos por estes autores para a condutividade tipo p 
do LSG são próximos daqueles obtidos com o La0,9Sr0,1Ga0,8Mg0,2O3-δ, o que parece 
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permitir concluir que a utilização de Mg como substituinte na posição do Ga apresenta um 
efeito reduzido na condutividade tipo p.  
 Anderson determinou as condutividades electrónicas tipo p e n para a composição 
La0,95Sr0,05GaO3-δ através da técnica do eléctrodo bloqueante (Anderson et al., 1999a). O 
valor da condutividade tipo p obtido para este material foi bastante inferior ao valor obtido 
para o La0,9Sr0,1GaO3-δ (Baker et al., 1997; Gharbage et al., 2000), enquanto que se 
observa o contrário para a condutividade tipo n. Estes resultados sugerem que a 
condutividade tipo p aumenta com o aumento do conteúdo de Sr. Esta influência da 
adição de Sr na posição do La na condutividade tipo p foi também confirmada pelos 
resultados de Weitkamp e Weimhofer (Weitkamp and Weimhofer, 2002). Por outro lado, 
não se observa uma diferença muito significativa entre as energias de activação da 
condutividade tipo p para as diferentes composições: 0,86 eV (Baker et al., 1997) ou 0,97 
eV (Gharbage et al., 2000) para o La0,9Sr0,1GaO3-δ ,1,0 eV para o sistema La0,95Sr0,05GaO3-
δ (Anderson et al., 1999a) e 1,12 para o sistema La0,9Sr0,1Ga0,8Mg0,2O3-δ (Kim and Yoo, 
2001). 
 
1.3.2. Efeito da adição de Al 
 
A substituição do Ga nestas perovesquites é altamente desejável devido ao 
elevado custo deste elemento. A substituição do Ga3+ por Al3+ parece ser viável dado que 
permite preservar a electroneutralidade. Ambos os catiões têm características químicas 
semelhantes, embora apresentem raio iónico diferente. 
Anderson substituiu o Ga3+ por Al3+ no La0,95Sr0,05GaO3-δ e os resultados indicaram 
que o La0,95Sr0,05AlO3-δ apresenta valores de condutividade inferiores e energias de 
activação superiores, sendo a condução electrónica tipo p dominante em ar (Anderson et 
al., 1999a). Conclusões semelhantes foram obtidas ao estudar a condutividade do LaAlO3 
e do LaGaO3, ambos dopados com 10% molar de Sr na posição A e 10% molar de Mg na 
posição B. O aluminato apresenta uma condutividade mista, iónica e electrónica, 
enquanto que o galato é um condutor iónico praticamente puro e com uma maior 
condutividade do ião oxigénio (Lybye et al., 2000). No sistema (La0,9Sr0,1)(Ga0,9-
xAlxMg0,1)O3-δ com x=0,1-0,9, a condutividade do LSGM diminui substancialmente com a 
substituição parcial do Ga por Al. Adicionalmente, observa-se uma inibição do 
crescimento do grão por efeito da substituição com Al. Por este motivo, apesar de uma 
condutividade iónica reduzida, a adição de pequenas quantidades de Al no LSGM pode 
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ser útil devido ao potencial aumento da resistência mecânica, como consequência da 
inibição do crescimento do grão (Nguyen and Dokiya, 2000). 
Em misturas de La0,80Sr0,20Ga0,80Mg0,20O3-δ com α-Al2O3 com concentrações 
compreendidas entre 1-20% em massa, a condutividade eléctrica dos materiais obtidos 
diminui com o aumento do conteúdo de alumina, enquanto que as energias de activação 
aumentam (Sora et al., 2005). 
 
1.3.3. Efeito da adição de metais de transição 
 
A adição de metais de transição aos óxidos baseados no LaGaO3 aumenta a 
condutividade electrónica destes materiais. Nomeadamente, a substituição do Ga por Fe 
e Cr no La0,9Sr0,10GaO3-δ parece ser uma forma eficaz de aumentar a condutividade 
electrónica do tipo p (Baker et al., 1997) (Figura I.1.5). Contudo, a condutividade iónica 
pode também ser melhorada com a adição deste tipo de dopantes (Trofimenko and 
Ullmann, 1999). A substituição de 5% molar de Fe na posição do Ga no La0,90Sr0,10Ga1-
xFexO3-δ origina um ligeiro aumento da condutividade iónica, enquanto que a 
condutividade do óxido correspondente com 20% molar de Fe é muito próxima da do 
La0,90Sr0,10GaO3-δ (Kharton et al., 1999b).  
 
 
Figura I.1.5- Curvas obtidas através da técnica do eléctrodo bloqueante a 1000ºC com os 
materiais La0,90Sr0,10GaO3-δ (LSG), La0,90Sr0,10Ga0,95Fe0,05O3-δ (5FeLSG), La0,90Sr0,10Ga0,95Cr0,05O3-δ 
(5CrLSG) (Baker et al., 1997). 
 
 O sistema La0,9Sr0,1(Ga1-yCoy)0,8Mg0,2O3-δ com 1y ≥  exibe condutividades com 
valores superiores ao dobro da condutividade do LSGM. É de notar ainda que as maiores 
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condutividades do ião oxigénio observadas correspondem a materiais levemente 
dopados com Co e com uma subestequiometria na posição do La de 5% molar 
(Trofimenko and Ullmann, 1999).  
Ishihara sugeriu que a adição de 3% molar de Fe na posição do Ga é suficiente 
para melhorar a condutividade do ião oxigénio no La0,8Sr0,2Ga0,8Mg0,2O3-δ, enquanto que, 
para adições de Co, sugeriu a composição La0,8Sr0,2Ga0,8Mg0,115Co0,085O3-δ, como sendo 
aquela que apresenta melhor condutividade iónica. Para conteúdos de Co e Fe 
superiores a 10% molar os óxidos baseados no galato de lantânio tornam-se condutores 
mistos. Convém ainda salientar que no LSGM levemente dopado com Co e Fe 
desaparece a quebra na energia de activação da condutividade observada próximo dos 
700ºC para o LSGM sem adição de metais de transição (Ishihara et al., 2000). 
 No La0,8Sr0,2Ga0,8Mg0,2-xFexO3-δ observa-se uma diminuição da condutividade 
eléctrica com a diminuição de pO2, sendo evidente a presença da condução por buracos 
electrónicos para elevados valores de pO2, significativa para conteúdos de Fe superiores 
a 15% molar. A condução por buracos electrónicos a elevadas pressões parciais de 
oxigénio pode ser explicada pela Equação I.1.8. As lacunas de oxigénio desaparecem 
devido à introdução de excesso de oxigénio, resultando numa diminuição da 
condutividade do ião oxigénio.  
Com a condutividade eléctrica praticamente independente da pressão parcial de 
oxigénio de 10-5 atm até 10-21 atm, este facto sugere que a condutividade iónica é estável 
em amostras dopadas com Fe para conteúdos superiores a 10% molar. Isto pode ser 
explicado pela estabilidade do ião Fe3+ numa larga gama de pressões parciais de 
oxigénio. Por outro lado, a condutividade por buracos electrónicos toma um valor 
reduzido para conteúdos de Fe inferiores a 5% molar, indicando que a condutividade do 
ião oxigénio esteja estabilizada. Como a condutividade eléctrica aumenta por dopagem 
com Fe nesta gama de conteúdos, a adição de Fe na posição do Ga parece ser efectiva 
no aumento da condutividade iónica. É ainda de notar que a condutividade electrónica 
tipo n não foi observada em nenhuma destas composições (Ishihara et al., 2000). 
 Todas as composições exibem números de transporte iónico elevados, como seria 
de esperar da dependência da condutividade de pO2. O número de transporte iónico 
diminui com a diminuição da temperatura, dado que a condução por buracos electrónicos 
se torna mais significativa para temperaturas mais baixas. Todas as composições com 
adição de Fe apresentam número de transporte iónico superior às composições 
baseadas no galato de lantânio com adição de Co. Esta observação deve resultar de um 
estado de oxidação mais estável do Fe3+ (Ishihara et al., 2000).  
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As condutividades iónicas das composições optimizadas de Fe (adição de 3% 
molar) e de Co (adição de 8,5% molar) apresentam valores superiores à composição de 
base sem adição de metais de transição. A adição de Co diminui a energia de activação 
da condutividade, enquanto que com adição de Fe se conserva praticamente o mesmo 
valor correspondente à ausência de metais de transição. O La1-xSrxGa1-yMgyM0,20O3-δ com 
M=Fe, a altas temperaturas exibe uma condutividade iónica superior à composição com 
M=Co (Yaremchenko et al., 2003). As diferenças na condutividade iónica estão 
relacionadas com características estruturais, incluindo maior volume livre e uma distorção 
da rede inferior nos materiais substituídos com Fe.  
A quantidade de lacunas de oxigénio diminui também devido à substituição de 
Fe3+ por Mg2+. Apesar desta diminuição de lacunas de oxigénio, o aumento da 
condutividade iónica é uma realidade, que pode ser explicada por uma maior mobilidade 
do ião oxigénio. O ião Fe3+ apresenta um raio iónico (64 pm) com um valor intermédio 
entre o Ga3+ (62 pm) e o Mg2+ (66 pm), e a adição de Fe parece promover a relaxação de 
uma tensão localizada na rede cristalina devido ao desajuste do tamanho iónico (Ishihara 
et al., 2000). 
 
 
1.4. Coeficientes de expansão térmica 
 
Um dos requisitos exigidos aos electrólitos sólidos em qualquer tipo de 
dispositivos electroquímicos é terem uma expansão térmica compatível com os restantes 
materiais que constituem estes dispositivos, nomeadamente os materiais de eléctrodo. 
Os coeficientes de expansão térmica médios (entre 298 K e 1473 K) para o La1-
xSrxGa0,80Mg0,20O3 com x=0,1 e x=0,2 são 11,9x10-6 e 12,4x10-6 K-1, respectivamente, 
sendo estes valores semelhantes ao da zircónia estabilizada (Stevenson et al., 1998). 
A variação do coeficiente de expansão térmica do LaGaO3 com a temperatura 
apresenta uma descontinuidade associada à contracção sofrida pelo material devido à já 
referida transição de simetria de ortorrômbica para romboédrica a cerca de 420 K 
(Hayashi et al., 2000). Esta contracção torna-se menor e menos abrupta com a 
substituição com Sr e Mg. A temperatura a que ocorre a transição de simetria aumenta 
com o aumento do conteúdo de Mg na série La1-xSrxGa1-yMgyO3-δ (x=0; 0,1;0,2). No caso 
da substituição com Sr a temperatura de transição diminui com o aumento do conteúdo 
de Sr na série La1-xSrxGa1-yMgyO3-δ (y=0; 0,1;0,2). 
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A descontinuidade devida à transição de fase de ortorrômbica para romboédrica 
desaparece com a adição de Al na posição B da perovesquite (Nguyen and Dokiya, 
2000). Contudo, aparece uma outra descontinuidade a cerca de 900 K, que sugere uma 
transição de fase a esta temperatura. A diferença encontrada no valor do coeficiente de 
expansão térmica entre o (La0,9Sr0,1)(Ga0,9Mg0,1)O3-δ e o (La0,9Sr0,1)(Ga0,3Al0,60Mg0,1)O3-δ é 
de cerca de 0,5x10-6 K-1. Adições até 2% em massa de partículas de alumina numa matriz 
de (La0,9Sr0,1)(Ga0,8Mg0,2)O3-δ, melhoram a resistência mecânica do material sem 
deteriorar o seu coeficiente de expansão térmica (Yasuda et al., 2000).  
Os coeficientes de expansão térmica com adições de Co são bastante superiores 
à do material de base sem metal de transição (Stevenson et al., 2000). Este aumento da 
expansão térmica com o aumento do conteúdo de Co pode ser explicado, pelo menos 
parcialmente, com o aumento da perda de oxigénio a altas temperaturas. A expansão 
térmica é, geralmente, atribuída a um aumento do raio médio dos catiões na perovesquite 
devido à redução, que ocorre quando oxigénio é removido da estrutura. Contudo, adições 
análogas de Fe apresentam um efeito reduzido no coeficiente de expansão térmica. 
 
 
 1.5. Conclusões 
 
Os materiais derivados do LaGaO3 possuem um conjunto muito atraente de 
propriedades para eventual utilização em sensores electroquímicos, pilhas de 
combustível e membranas permeáveis. A tolerância da estrutura tipo perovesquite em 
relação a diferentes tipos e níveis de defeitos permite uma grande versatilidade em 
termos de ajuste de propriedades com dopantes de diferentes tipos. 
A substituição de La por Sr e de Ga por Mg no LaGaO3 (LSGM) constitui um ponto 
de partida quase incontornável quando se procura um material com elevada 
condutividade iónica. Esta constatação determinou a selecção deste material como base 
para o trabalho agora relatado. Relativamente às restantes substituições exploradas (Al e 
Fe na posição B), justificam-se em termos de lógicas distintas: o Al é substancialmente 
mais barato do que o Ga, sendo desejável conhecer o impacto desta substituição no 
conjunto das propriedades de transporte do LSGM; o Fe é um dos dopantes mais 
interessantes quando se pretende conciliar a preservação da condutividade iónica com a 
introdução de alguma condutividade electrónica, preservando ainda uma grande 
estabilidade em condições redutoras. 
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A primeira substituição pode ser questionável do ponto de vista de aplicações 
electroquímicas em dispositivos envolvidos em transporte de corrente eléctrica, por 
previsivelmente determinar um aumento de perdas óhmicas (caso das pilhas de 
combustível). No entanto, esta mesma substituição pode ser considerada útil no caso dos 
sensores electroquímicos, onde o critério de optimização se centra na diminuição da 
condutividade electrónica com preservação de condutividade iónica claramente 
dominante, mesmo que modesta. 
A segunda substituição, para além do que já foi dito, foi determinada por uma 
lógica completamente distinta da anterior, cuja justificação implica a apresentação de 
mais alguns comentários introdutórios em sede de revisão de conhecimentos, centrados 
no papel das microestruturas nas propriedades dos materiais.  




 O processamento de materiais, ainda que reduzido somente à operação de 
síntese a partir de precursores, constitui um elemento da maior importância em 
tecnologia de materiais, justificando uma atenção maior do que aquela que normalmente 
lhe é reservada quando se opta por soluções baseadas exclusivamente em critérios de 
tipo económico. O processamento determina o grau de homogeneidade química dos 
materiais preparados, ainda enquanto pós, e determina em larga medida essa mesma 
homogeneidade após conformação, bem como outros aspectos microestruturais a referir.  
 Em materiais cerâmicos policristalinos, a homogeneidade química pode ser da 
maior importância em termos de propriedades globais dos materiais em análise, face ao 
papel da microestrutura no comportamento eléctrico e mecânico dos materiais. Também 
as diferenças composicionais entre grão e fronteira de grão podem justificar os mais 
diversos tipos de comportamentos. Finalmente, o mesmo é verdade em relação a 
gradientes de composição no interior de grãos. Note-se que, intencionalmente, não se 
afirmou ser vantajoso obter materiais funcionais quimicamente homogéneos. Este tema 
merecerá especial atenção numa das próximas secções deste capítulo, e no âmbito do 
trabalho experimental. 
 Para além dos aspectos mencionados, o método de processamento dos pós e a 
sua condição antes da operação de conformação, serão determinantes na imposição de 
condições de processamento (e.g., tempo e temperatura), e na definição do tipo de 
microestrutura resultante, nomeadamente em termos de tamanho relativo de grão e 
distribuição de tamanhos de grão, parâmetros da maior importância em termos de 
comportamento. 
 As opções em termos de processamento oscilam normalmente entre o chamado 
modelo cerâmico convencional, e a síntese por vias químicas mais ou menos 
sofisticadas. O “shake and bake”, expressão inglesa corrente que destaca a aparente 
simplicidade do procedimento cerâmico convencional, contrasta com as expressões “soft 
chemistry” ou “chimie douce”, que acentuam o tipo delicado de processo envolvido em 
diferentes vias de síntese química. Nenhuma destas soluções é perfeita ou susceptível 
de aplicação universal, como o demonstram a sua sobrevivência em competição e 
coexistência ao longo de já muitos anos.  
 Perante a diversidade de soluções disponíveis em termos de processamento, 
justifica-se alguma atenção em relação a esta matéria, nomeadamente a opção por 
soluções diferentes, susceptíveis de originar resultados distintos, base para uma análise 
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comparativa do impacto do processamento no comportamento dos materiais obtidos. 
Com este exercício, completa-se mais um passo na construção do edifício de 
conhecimento envolvido no estudo das correlações entre composição, estrutura, 
processamento, microestrutura, e propriedades dos materiais, essencial em ciência e 
engenharia dos materiais. Esta estreita correlação justifica também a dificuldade em 
separar de forma mais ou menos hermética os diferentes temas.  
 Neste trabalho decidiu-se recorrer a uma metodologia ainda pouco frequente no 
processamento de materiais cerâmicos, a síntese mecanicamente assistida. Parecendo 
porventura tratar-se de algo que se pudesse reduzir à ideia de um pouco mais de 
moagem do que o adoptado na via cerâmica normal, a realidade é bem distinta porque se 
evolui da simples operação de redução de tamanho de partícula para a fase de síntese, 
envolvendo recombinação química dos elementos presentes nos precursores. Esta 




2.1. Métodos de síntese do LaGaO3 
 
Em geral, os óxidos e respectivas soluções sólidas, podem ser obtidos através do 
método clássico de síntese no estado sólido, ou método cerâmico, em que se submete a 
mistura dos reagentes simples de cada um dos catiões a tratamentos térmicos 
prolongados com temperaturas elevadas. Estes pós são depois usados como 
precursores na preparação dos materiais cerâmicos (Feng and Goodenough, 1994; 
Ishihara et al., 1994; Huang and Petric, 1996). A aplicação deste método de síntese no 
caso do LSGM pode acarretar problemas importantes, entre os quais importa destacar: 
os desvios à estequiometria, devido à vaporização do Ga a temperaturas elevadas 
(Yamaji et al., 2000), o crescimento exagerado do grão com prejuízo para o 
processamento do material, e os elevados custos energéticos e tempo dispendido. 
Também a cinética lenta das reacções entre os pós precursores, com tamanhos de grão 
na gama dos micrómetros, pode dificultar a obtenção de materiais homogéneos. Estes 
são factores que irão, inevitavelmente, afectar as propriedades eléctricas dos cerâmicos. 
No presente trabalho tentou explorar-se um método alternativo de síntese e 
processamento dos óxidos baseados no galato de lantânio. Nos últimos anos têm sido 
desenvolvidas várias técnicas de síntese química, de forma a facilitar as reacções no 
estado sólido. Os métodos químicos de síntese permitem que a mistura dos 
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componentes de um material se faça à escala atómica, acelerando, desta forma, a 
reacção de formação da fase. Contudo, estas técnicas requerem a utilização de 
reagentes inorgânicos ou organometálicos de elevada pureza, que são mais caros do que 
os vulgares óxidos ou carbonatos usados na via cerâmica convencional.  
Stevenson utilizou com sucesso a síntese por combustão na preparação de pós 
de galatos de lantânio dopados com Sr e Mg (Stevenson et al., 1997). Num outro 
trabalho, Huang e Goodenough apresentaram uma descrição pormenorizada do método 
de preparação de pós de LSGM através da síntese por sol-gel (Huang and Goodenough, 
1998). O método de Pechini é um método do tipo sol-gel que tem sido utilizado por vários 
autores (Huang and Goodenough, 1998; Baskaran et al., 1999; Schulz and Martin, 2000; 
Tas et al., 2000; Majewski et al., 2002; Polini et al., 2004). A preparação do LSGM 
através do método do citrato, que é um método do tipo sol-gel muito semelhante ao 
método de Pechini, é igualmente possível (Polini et al., 2004). O método de pirólise por 
pulverização ultrasónica foi igualmente usado na síntese deste tipo de materiais (Djurado 
and Labeau, 1998). 
As características dos pós de LSGM obtidos pelos diferentes processos de 
síntese foram estudadas recentemente. A via cerâmica convencional, através da mistura 
de óxidos, requer tempos de calcinação mais longos (cerca de 60 horas) quando 
comparada com a síntese por combustão ou pelo método de Pechini, sendo para estes 
métodos o tempo inferior a 6 horas. Este fenómeno é devido ao valor reduzido dos 
coeficientes de difusão dos catiões dos materiais precursores cristalinos, quando 
comparados com os valores correspondentes aos materiais precursores usados nos 
métodos químicos de síntese, que são amorfos (Majewski et al., 2002). 
 
2.1.1. Segundas fases formadas 
 
Os pós de La0,9Sr0,1Ga0,8Mg0,2O3 preparados através do método de pirólise por 
pulverização ultrasónica mostraram que a pré-calcinação dos pós antes da prensagem e 
sinterização das amostras apresenta um efeito desfavorável na obtenção da fase pura da 
perovesquite (Djurado and Labeau, 1998). Na verdade, um aumento da temperatura de 
pré-calcinação origina uma diminuição da concentração das duas fases secundárias 
La4Ga2O9 e LaSrGaO4, mas em contrapartida provoca o aumento da quantidade da fase 
Sr3Ga2O6, que irá ter como consequência uma redução da densificação dos cerâmicos 
obtidos. A utilização de diferentes precursores na via cerâmica convencional, 
nomeadamente a síntese por reacção no estado sólido a partir de óxidos (La2O3, SrO, 
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Ga2O3 e MgO) e a partir de carbonatos e óxidos (La2O3, SrCO3, Ga2O3, MgCO3), permitiu 
concluir que a fase pura da perovesquite nem sempre está localizada no interior da 
amostra, como é geralmente assumido. A distribuição de fases impuras depende do 
método de síntese (Djurado and Labeau, 1998). 
No La0,8Sr0,2Ga0,83Mg0,17O2,815 preparado através do método de Pechini, mesmo 
depois de submeter o pó obtido a uma calcinação a 1400ºC durante 6 horas, ainda é 
encontrada no sistema uma mistura de cerca 4-5% das fases secundárias LaSrGaO4 e 
LaSrGa3O7 (Tas et al., 2000). Estas mesmas fases foram também detectadas num estudo 
sistemático de amostras preparadas pela via cerâmica convencional La0,8Sr0,2Ga1-yMgyO3-
0,5(0,2+y) com y a variar entre 0,05 e 0,30 (Huang et al., 1998d). Para as composições com 
o conteúdo de Mg a variar entre 5 e 15% molar foi detectada por DRX a fase secundária 
LaSrGa3O7, enquanto que a fase LaSrGaO4 foi detectada para as composições de 25 e 
30% molar de Mg. A fase secundária LaSrGaO4 apresenta um ponto de fusão a uma 
temperatura próxima de 1400ºC pelo que, à temperatura usual de sinterização do LSGM 
esta fase já se encontra fundida, promovendo assim uma forte ligação entre os grãos. Por 
seu lado, a fase LaSrGa3O7 é caracterizada por um ponto de fusão mais elevado, 
superior a 1600ºC, pelo que permanece localizada ao longo das fronteiras de grão, 
contribuindo para aumentar a sua resistência à condução de iões oxigénio (Huang et al., 
1998d). 
 Nos pós de LSGM preparados por via cerâmica convencional foi observada a fase 
secundária La2SrO4, a temperaturas inferiores a 1400ºC. Esta fase, que apresenta um 
carácter higroscópico, pode ser decomposta com a calcinação dos pós a temperaturas 
superiores a 1400ºC (Majewski et al., 2002). Esta fase, que não foi observada nos pós 
preparados pela via química, é indicativa da existência de condições metaestáveis 
(Majewski et al., 2001b). A sua ausência permite concluir que as condições 
termodinamicamente estáveis são atingidas de uma forma mais rápida quando se 
utilizam os materiais precursores num estado amorfo (Majewski et al., 2002).  
O estudo das perovesquites baseadas em La1-xSrxGa1-yMgyO3-δ com diferentes 
conteúdos de Sr e Mg, preparadas através dos métodos de Pechini e do citrato, permitiu 
concluir que não foi possível obter pós puros mesmo depois de 10 horas de calcinação a 
1500ºC. A fase detectada em todos os pós calcinados foi o LaSrGa3O7, embora tenha 
sido detectada em quantidades inferiores nos pós obtidos pelo método do citrato. A 
quantidade de fases secundárias depende do conteúdo de dopantes. Nos cerâmicos 
sinterizados durante 10 horas a 1500ºC a partir do pó preparado pelo método do citrato, a 
fase secundária LaSrGa3O7 foi significativamente reduzida (Polini et al., 2004). 
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2.1.2. Efeito do método de preparação nas propriedades eléctricas 
 
Os materiais obtidos pelo método de síntese de Pechini apresentam uma 
condutividade eléctrica total inferior relativamente aos materiais obtidos pelo método do 
citrato, pois a presença de maior quantidade de fases secundárias reduz o conteúdo de 
dopantes na fase da perovesquite e, consequentemente, a concentração de lacunas de 
oxigénio. Os valores obtidos por Polini e seus colaboradores para as energias de 
activação, 1,42 e 1,32 eV, para o método de Pechini e do citrato, respectivamente, são 
ligeiramente superiores àqueles encontrados na literatura relevante para o LSGM puro 
(Huang et al., 1998c), o que sugere que a presença de fases secundárias representa um 
obstáculo para a difusão dos iões oxigénio (Polini et al., 2004). 
 
2.1.3. Tamanho de grão e densidade 
 
Em termos do tamanho de grão nos materiais cerâmicos preparados a partir de 
pós obtidos pelos diferentes métodos de síntese, os métodos químicos são aqueles que 
originam tamanho de grão inferior (cerca de 2 μm), o que se deve ao facto de serem mais 
longos os tempos de tratamento térmico necessários no método cerâmico convencional 
para obter uma boa cristalização. O tamanho de grão (20 μm) e a densidade (cerca de 
95% do valor da densidade teórica) dos materiais obtidos por esta via (Huang et al., 
1998d; Majewski et al., 2002) são bastante superiores aos valores observados nos 
cerâmicos formados a partir de pós sintetizados pelos métodos químicos (cerca de 85% 
do valor da densidade teórica) (Majewski et al., 2002). Estes resultados obtidos na 
preparação de pós de LSGM pelo método de Pechini estão de acordo com os resultados 
obtidos por outros autores (Tas et al., 2000). No entanto, num trabalho de síntese por um 
processo de sol-gel e pelo método de Pechini, envolvendo exactamente a mesma 
composição (La0,8Sr0,2Ga0,83Mg0,17O2,815), os resultados obtidos foram substancialmente 
diferentes, dado que os pós obtidos sinterizaram e originaram materiais cerâmicos 
densos e caracterizados somente pela fase cúbica da perovesquite (Huang and 
Goodenough, 1998). 
 O estudo da síntese de materiais com diferentes conteúdos de Sr e Mg e com 
diferentes condições de combustão (variando a quantidade de combustível) permitiu 
concluir que os pós sintetizados sob condições de combustão estequiométrica são 
aqueles que, depois de sinterizados (2 horas a 1400ºC), originam materiais cerâmicos 
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com densidades inferiores. As mesmas composições sintetizadas com o dobro da 
quantidade estequiométrica de combustível originam, nas mesmas condições de 
sinterização, cerâmicos com densidades superiores a 95%. É de notar que estas 
densidades foram obtidas sem necessidade de moagem dos pós calcinados antes de se 
proceder à sua compactação e sinterização (Stevenson et al., 1997).  
 De tudo o que foi referido fica a ideia de que, independentemente da técnica 
utilizada na preparação dos pós, a sinterização do LSGM necessita sempre da utilização 
de elevadas temperaturas, de onde resultam características microestruturais 
indesejáveis, como um elevado tamanho de grão e presença de fases secundárias ao 
longo das fronteiras de grão.  
Os pós de LSGM obtidos através do método de combustão e depois do processo 
de sinterização por microondas, com uma potência de 1,75 kW durante 20 minutos, 
originam cerâmicos de elevada densidade (cerca de 95% do valor da densidade teórica) 
com uma microestrutura caracterizada por um tamanho de grão médio próximo de 2 a 3 
μm, e ausência de qualquer fase secundária. Devido a uma produção de calor localizada, 
o processo de sinterização é rápido, quando comparado com a técnica de sinterização 
convencional. A sinterização convencional durante períodos de tempo mais prolongados 
resulta no aparecimento de fases secundárias e na redução da densidade. Desta forma, 
com a sinterização por microondas é possível reduzir o tempo de processamento, ao 
mesmo tempo que se melhoram as características mecânicas e eléctricas do material 
(Kesapragada et al., 2003). No entanto, continua a haver necessidade de uma técnica 
fácil, barata e fiável para a síntese de pós de LSGM.  
 
 
2.2. Síntese com activação mecânica e/ou moagem dos precursores 
 
Uma alternativa proposta neste trabalho consiste em utilizar uma via de reacção 
no estado sólido diferente do método cerâmico clássico. Em geral, os defeitos cristalinos 
influenciam a cinética e a força motriz termodinâmica das reacções no estado sólido, 
podendo tentar-se influenciar estas reacções introduzindo ou eliminando defeitos nos 
reagentes iniciais. Existem diversos métodos capazes de alterar os sólidos através de 
variações na concentração de defeitos, entre os quais se destaca a activação mecânica e 
mecanoquímica, que são processos que utilizam a energia mecânica obtida através da 
moagem dos precursores durante várias horas. Trata-se, portanto, de técnicas de 
processamento de pós no estado sólido que envolvem a fractura e a reunião das 
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partículas de pó num moinho de alta energia. Estas técnicas fazem com que os pós 
activados sejam mais reactivos, pois aumentam a homogeneidade da mistura, reduzindo-
se o tamanho das cristalites e danificando a estrutura cristalina (Castro et al., 2004). 
Desta forma, a etapa de calcinação necessária para síntese da fase desejada pode 
completar-se a uma temperatura mais baixa e num tempo mais curto (Hungría et al., 
2004).  
Inicialmente, as técnicas de síntese mecanoquímica foram desenvolvidas para a 
produção de superligas com aplicação na indústria aeroespacial (Suryanarayana, 2001). 
Recentemente, a activação mecanoquímica tem sido aplicada à preparação de vários 
tipos de materiais, tais como os piezoeléctricos (Algueró et al., 2004; Castro et al., 2004), 
dieléctricos (Rodríguez-Paéz et al., 2002), ferroeléctricos (Mi et al., 1999; Berry and 
Wynn, 2001), condutores mistos (Tsipis et al., 2003), semicondutores para sensores de 
gases (Tan et al., 2004), e, ainda, materiais magnéticos (Sorescu et al., 2004), havendo, 
em alguns casos, melhoria das suas características fisico-químicas. 
 A activação mecânica é um processo durante o qual, do ponto de vista das 
variações de energia livre, ocorrem alterações na quantidade de energia acumulada. Esta 
acumulação de energia precede a destruição do material, o que se reflecte, não só no 
aparecimento de novas superfícies como resultado da formação de fendas, mas também 
em alterações na fronteira entre duas fases (Stojanovic, 2003). Durante a formação de 
uma nova superfície ocorre o aumento de energia nas camadas superiores das partículas 
dos materiais precursores, originando alterações na rede cristalina até à amorfização e, 
em alguns casos, podem mesmo ocorrer alterações químicas, sendo referida neste caso 
como activação mecanoquímica (Avvakumov et al., 2001). 
As diferenças fundamentais entre os métodos do estado sólido convencionais e os 
de activação mecanoquímica devem-se a que nestes últimos se produzem alterações 
locais de temperatura e pressão na região de contacto e uma constante renovação do 
referido contacto entre os reagentes, devido ao seu movimento. 
Os processos de activação mecânica e mecanoquímica são processos complexos 
que envolvem a optimização de uma série de variáveis para conseguir a fase e/ou a 
microestrutura desejadas. Destacam-se aqui alguns parâmetros importantes que têm 
influência na constituição final do material obtido. 
 
i) Materiais precursores 
Os materiais precursores utilizados são pós com elevado grau de pureza que se 
encontram disponíveis comercialmente, com partículas de tamanhos compreendidos 
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entre 1-200 μm. O tamanho das partículas não é um parâmetro crítico, devendo contudo 
ser inferior ao tamanho das bolas de moagem, porque o tamanho das partículas dos pós 
a serem moídos diminui exponencialmente com o tempo e atinge um valor reduzido de 
poucos microns ao fim de alguns minutos de moagem. Os óxidos são os materiais mais 
utilizados, sendo uma das suas características a absorção de moléculas de água na sua 
superfície. A existência dos grupos funcionais OH na superfície dos materiais faz com  
que eles sejam altamente reactivos, estando desta forma os óxidos em vantagem 
relativamente aos carbonetos, nitretos ou aos carbonatos (Avvakumov et al., 2001). 
Normalmente, a moagem é realizada num meio seco, podendo também ser feita num 
meio líquido, sendo neste caso denominada como moagem por via húmida. A moagem 
em seco tem-se mostrado mais eficiente na decomposição de alguns compostos (p.ex. a 
decomposição do Cu(OH)2 em Cu) do que a moagem por via húmida, embora esta seja 
mais adequada para a obtenção de produtos de grão mais pequeno (Suryanarayana, 
2001). Na verdade, as moléculas de solvente são adsorvidas nas superfícies recém 
formadas das partículas, diminuindo, assim, a sua energia superficial. No entanto, a 
moagem por via húmida apresenta a desvantagem de aumentar a contaminação do pó 
obtido (Suryanarayana, 2001). 
 
ii) Tipo de moinho 
As forças exercidas no material a moer dependem do tipo de moinho utilizado. O 
tipo de acção mecânica exercida no moinho vibratório ou no moinho planetário é 
diferente. No primeiro caso uma única bola de grande diâmetro e peso atinge 
permanentemente o material; no segundo caso, várias bolas de diâmetro muito menor, 
com uma razão massa de material moente/massa de material a moer fixa, realizam um 
movimento ao longo das paredes do moinho. Assim, o material recebe um efeito 
fundamentalmente de pressão no moinho vibratório e um efeito de corte no moinho 
planetário. Estas diferenças têm uma grande influência nos resultados finais obtidos 
(Castro, 2002). 
Recentemente têm sido desenvolvidos moinhos planetários e moinhos centrífugos 
diferenciais altamente energéticos. As elevadas velocidades de moagem e activação 
atingidas nestes moinhos são devidas às forças centrífugas da rotação de cada contentor 
em torno do seu próprio eixo e em torno de um eixo comum. A dispersão do pó 
conseguida com 2 min de tratamento num destes moinhos é a mesma conseguida em 
10-12 h de tratamento num moinho de bolas usual (Avvakumov et al., 2001). 
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iii) Material do contentor de moagem 
 O material que constitui o contentor de moagem é um factor importante a 
considerar, dado que, devido ao impacto que ocorre entre o meio moente (as bolas) e as 
paredes interiores do contentor, algum deste material vai ser incorporado no pó. 
Consequentemente, pode haver contaminação, ou mesmo alteração da química do pó. 
Se o material de constituição do contentor for diferente dos materiais a moer, o pó obtido 
será contaminado com o material do contentor. Por outro lado, se os materiais forem os 
mesmos a química envolvida pode ser alterada, a não ser que sejam tomadas 
precauções adequadas para compensar a quantidade adicional do elemento incorporado 
no pó (Suryanarayana, 2001). 
 
iv) Temperatura de moagem 
A temperatura de moagem é mais um parâmetro importante e decisivo na 
constituição do pó obtido na moagem. Dado que os processos de difusão estão 
envolvidos na formação de novas fases, independentemente do facto de a fase do 
produto final ser uma solução sólida, uma fase intermetálica, uma nanoestrutura, ou uma 
fase amorfa, espera-se que a temperatura de moagem tenha um efeito significativo em 
qualquer que seja o sistema. O número de trabalhos disponíveis em que tenha sido 
variada intencionalmente a temperatura é muito reduzido. A diminuição da temperatura 
pode ser conseguida arrefecendo o contentor de moagem com azoto líquido, enquanto 
que para aumentar a temperatura de moagem pode aquecer-se electricamente o 
contentor. Nestas condições é possível estudar o efeito da temperatura de moagem na 
variação da solubilidade, ou determinar quando se formam uma fase amorfa ou uma 
estrutura nanocristalina em função da variação de temperatura. 
 
v) Velocidade de moagem 
Como seria de esperar, quanto maior for a velocidade de rotação do moinho maior 
será a energia transferida para o material a moer. Mas, dependendo do tipo de moinho, 
existem certas limitações à velocidade máxima que pode ser aplicada. Por exemplo, num 
moinho convencional de bolas, a velocidade de rotação provoca um aumento na 
velocidade com que as bolas se movem. Para valores superiores a uma velocidade 
crítica, as bolas são atiradas para as paredes interiores do contentor, não caindo em cima 
do material a moer de forma a exercer a força de impacto. Deste modo, a velocidade 
máxima deverá ser ligeiramente inferior a este valor crítico para que as bolas caiam em 
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cima do pó a partir de uma altura máxima, produzindo, assim, a energia de colisão 
máxima.  
Uma outra limitação da velocidade máxima aplicada ao moinho é a temperatura 
atingida pelo contentor, que pode tomar um valor elevado. Isto pode ser uma vantagem 
no caso de ser requerida difusão para promover a homogeneização dos pós. No entanto, 
em alguns casos, este aumento de temperatura pode ser uma desvantagem, dado que o 
aumento de temperatura acelera o processo de transformação e resulta na 
decomposição das soluções sólidas supersaturadas, ou na formação de fases 
metaestáveis (Suryanarayana, 2001).  
 
vi) Razão massa material moente/massa de material a moer 
 Este é um parâmetro que está directamente relacionado com a frequência média 
de colisões entre as bolas e as partículas do material a moer. Aumentando a razão entre 
a massa de bolas e a massa de material a moer aumenta a energia de colisão envolvida, 
acelerando desta forma o processo de moagem. De uma forma geral, o valor adoptado 
para moagens em contentores de capacidade reduzida é de 10:1 (Avvakumov et al., 
2001; Suryanarayana, 2001). Quando a moagem é feita em contentores de elevada 
capacidade, devem usar-se razões superiores a 50:1, podendo mesmo chegar a ser 
100:1 (Suryanarayana, 2001). 
 
vii) Tempo de moagem 
 O tempo de moagem é o parâmetro mais importante. Normalmente, a duração da 
moagem é estabelecida de forma a atingir um estado estacionário entre a fractura e a 
ligação das partículas de pó (Avvakumov et al., 2001). Os tempos requeridos dependem 
do tipo de moinho usado, da velocidade de moagem, da razão de massas de bolas e de 
material a moer, e da temperatura de moagem. Desta forma, a duração da moagem deve 
ter em conta estes parâmetros em combinação com o sistema em particular do material a 
moer. Contudo, convém referir que o nível de contaminação aumenta e poderão formar-











A exploração de diferentes técnicas de processamento na síntese de materiais 
derivados do LSGM confirmou a complexidade destes sistemas em termos de cinética de 
transformações/reacções, e estabilidade termodinâmica de fases. Trata-se em larga 
medida de olhar segundo uma perspectiva complementar para parte da informação já 
apresentada anteriormente, envolvendo o papel da composição na definição de limites de 
solubilidade, composição de fases e estrutura. As incoerências existentes entre 
informação oriunda de diferentes trabalhos justificam a atenção que tem vindo a ser dada 
a este assunto e a estes sistemas, mas não impedem a respectiva avaliação em termos 
de potenciais aplicações tecnológicas. Em engenharia de materiais são frequentes os 
produtos comerciais com elevado valor, baseados em materiais metaestáveis. 
No quadro da opção pela síntese assistida mecanicamente, torna-se evidente o 
valor acrescentado decorrente desta solução face à dificuldade em obter relações claras 
entre composição, temperatura e coexistência/estabilidade de fases. A síntese assistida 
mecanicamente permite temperaturas mais baixas de processamento e favorece a 
homogeneidade química dos produtos. Não se tratando de uma solução inquestionável 
enquanto opção, constitui uma clara mais valia pela novidade relativa e potencial.  
 




 As microestruturas têm um papel importantíssimo nas propriedades dos materiais, 
sendo o desenvolvimento microestrutural um dos problemas mais complexos em termos 
de processamento de materiais. Enquanto que a consolidação da forma de um material 
cerâmico, por sinterização, envolve processos relativamente básicos de transporte 
envolvendo a difusão de espécies químicas, a diversidade de situações e combinações 
de processos em sistemas com mais de um elemento aumenta a complexidade deste 
problema. Para além da possível coexistência de vários mecanismos de difusão 
(volúmica, superficial, em fase gasosa, etc.), a existência de pequenas percentagens de 
impurezas pode influenciar este processo condicionando-o nomeadamente através da 
formação de fases líquidas, formação de regiões inertes em termos de transporte 
mássico, etc. Neste trabalho, a adopção de duas soluções distintas de processamento do 
LSGM permitiu a obtenção de materiais com microestruturas e comportamentos distintos, 
reforçando o papel do processamento em termos de desenvolvimento microestrututral e 
comportamento.  
 Enquanto grande parte do conhecimento se centrou durante muitos anos na 
tentativa de identificação do papel das fronteiras de grão no comportamento dos 
materiais, hoje a engenharia das fronteiras de grão (“grain boundary engineering”) é algo 
assumido como normal, existindo muitos dispositivos no domínio da electrónica baseados 
neste tipo de procedimento. O conhecimento existente sobre a natureza das fronteiras de 
grão permite uma compreensão muito razoável da respectiva influência em termos de 
comportamento eléctrico dos materiais.  
 A projecção desta base de conhecimento sobre as fronteiras de grão para a 
descrição geral do comportamento das interfaces, incluindo o potencial efeito das 
dimensões de partícula (nanopartículas) nas propriedades eléctricas dos materiais, 
constitui uma evolução natural. Perante a riqueza de casos e aplicações verificadas no 
domínio da electrónica, no campo dos electrólitos sólidos de alta temperatura verifica-se 
uma pobreza relativa de efeitos associados à alteração do tamanho de partícula. 
 No domínio do desenvolvimento microestrutural merece ainda referência o caso 
das realidades descritas como núcleo-concha. Podendo ter diferentes origens em termos 
de processamento, podendo mesmo corresponder a realidades substancialmente 
diferentes em termos de composição e estrutura, a promoção de alterações substanciais 
de composição em dimensão inferior ao tamanho de grão normal, pode determinar o 
aparecimento de um conjunto diversificado de comportamentos. Neste trabalho fez-se 
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uma incursão neste domínio, com o objectivo de tentar conciliar as vantagens inerentes à 
coexistência de duas regiões com propriedades distintas (no exemplo a explorar, 
condutividades dominantemente iónica e dominantemente electrónica), evitando a 
formação de interfaces normalmente bloqueadoras do transporte iónico, condição típica 
encontrada na maioria das tentativas de processamento de compósitos envolvendo fases 
com distintas características. A originalidade desta abordagem é total no domínio dos 
electrólitos sólidos e condutores mistos, justificando contudo um olhar atento em relação 
ao que se passa em outros domínios. 
  
 
3.1. Fronteiras de grão 
 
Um material policristalino consiste em grãos intimamente ligados, de forma 
irregular e com diferentes orientações. É a forma, o tamanho, e a orientação relativa dos 
grãos constituintes de um material policristalino que determinam a sua microestrutura. 
A microestrutura específica dos materiais policristalinos é responsável pelo facto 
de as suas propriedades dependerem da presença de interfaces sólido-sólido, a que se 
dá o nome de fronteiras de grão. A estrutura e composição das fronteiras de grão e, 
consequentemente, as suas propriedades, diferem das propriedades internas dos 
próprios grãos cristalinos, pelo que também afectam, directa ou indirectamente, a 
microestrutura dos materiais policristalinos.  
As fronteiras de grão são regiões de transição bidimensional entre regiões 
tridimensionais que são homogéneas, no caso de se encontrarem em equilíbrio. 
Contudo, em geral, estas regiões de transição, que implicam uma quebra de simetria da 
situação inicial de homogeneidade, não se limitam a um único plano de contacto, mas 
podem estender-se no espaço. Na verdade, tendo os transportadores de carga 
mobilidade suficiente, este processo conduz necessariamente à formação de regiões 
espaciais carregadas (Maier, 2004).  
Já em 1965 foi sugerida a existência de um potencial de cargas espaciais como 
uma consequência do equilíbrio termodinâmico estabelecido. Segundo esta teoria de 
cargas espaciais, um cristal iónico puro em equilíbrio termodinâmico, no qual predomina 
a desordem de Schottky, apresenta a superfície e as fronteiras de grão carregadas 
electricamente, como resultado da presença de um excesso de iões de um só sinal. Esta 
carga é compensada por uma nuvem de cargas espaciais de sinal oposto adjacente à 
superfície ou na interface. A referida região dipolar superficial ou interfacial forma-se pelo 
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facto de a energia livre de formação das lacunas catiónicas não ser igual à energia livre 
de formação de lacunas aniónicas (Kliewer and Koehler, 1965).  
Considere-se, como exemplo, que a energia livre de formação de uma lacuna 
catiónica é inferior àquela requerida para formação de uma lacuna aniónica. Assim, a 
uma qualquer temperatura finita, vai haver uma tendência para a formação de um 
excesso de lacunas catiónicas, resultando uma região de cargas espaciais negativas 
próxima da interface e, para compensação, uma interface carregada positivamente. 
Consequentemente, obtém-se uma região dipolar que gera uma diferença de potencial 
entre o interior do cristal e o local de origem dos defeitos. Esta contribuição de energia 
electrostática é adicionada à energia livre de Gibbs de formação dos defeitos, 
contrabalançando, assim, a diferença existente inicialmente entre as energias individuais 
de formação de cada uma das lacunas até que ambas as concentrações estejam 
equilibradas. Desta forma, atinge-se a neutralidade de carga no interior do cristal 
(Kliewer and Koehler, 1965). 
Nas fronteiras de grão, nos termos do modelo núcleo-cargas espaciais, a região 
interfacial é considerada como sendo um contacto ideal entre duas fases coexistentes, 
de tal forma que as constantes do material (tais como, potenciais químicos padrão, 
mobilidades de defeitos, etc.) variam na forma de uma “step function”. Somente a 
camada atómica em que as fases estão em contacto imediato - a camada nuclear - exibe 
supostamente uma separação na estrutura.  
A camada nuclear é a camada do cristal adjacente à fase vizinha e centrada à 
distância -s da origem do eixo de coordenadas (Figura I.3.1). A estrutura da camada 
nuclear e, portanto, os potenciais químicos padrão correspondentes, são assumidos 
como sendo uma “mistura” das propriedades das fases vizinhas pelo que exibem valores 
diferentes. Já a região de cargas espaciais estende-se desde x=0 até ao interior do 
cristal através de uma aproximação contínua, contrastando com a distribuição de carga 
na camada nuclear que é descrita de uma forma discreta, isto é, por uma função delta 
posicionada em x=-s. O hiato entre x=-s e x=0 está livre de cargas (Jamnik et al., 1995). 
Este modelo é mais geral do que os tratamentos que foram feitos inicialmente sobre as 
fronteiras nos cristais iónicos, em que se faz uma distinção estrutural entre a região de 
cargas espaciais e a região nuclear (Kliewer and Koehler, 1965). 
As fronteiras de grão, no seu sentido estrito, podem actuar tanto como percursos 
de rápida condução, como também actuar como camadas bloqueadoras, através de um 
mecanismo que é mais ou menos independente do comportamento do interior do grão. 
Por outro lado, em muitos casos, as regiões de cargas espaciais parecem influenciar o 
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processo de condução, através de um mecanismo semelhante ao do interior do grão. 
Estas duas contribuições em conjunto constituem a condução da fronteira de grão num 
sentido mais lato (Maier, 1986). 
 
 
Figura I.3.1- Representação esquemática  de uma interface A/MX descrevendo a região nuclear e 
a região de cargas espaciais (A representa uma fase sólida vizinha em contacto com o condutor 
iónico MX) (Jamnik et al., 1995). 
 
A formação de regiões de cargas espaciais nos sólidos condutores iónicos é 
coerente com dados experimentais obtidos por espectroscopia de impedância de um 
policristal de cloreto de prata (Maier, 1986). Os espectros obtidos, constituídos por dois 
semicírculos, revelam a presença de camadas de cargas espaciais, altamente 
condutoras, adjacentes às fronteiras de grão (manifestadas na impedância do 
semicírculo das altas frequências) e regiões nucleares, menos condutoras, 
(manifestadas na impedância do semicírculo das baixas frequências). Sendo as 
camadas de cargas espaciais assumidas como altamente condutoras, a sua influência 
no comportamento das baixas frequências pode ser desprezada, enquanto que a 
resistência correspondente às altas frequências aumenta, pelo menos parcialmente, 
devido ao desaparecimento de defeitos localizados na interface (Maier, 1995). 
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A influência das fronteiras de grão nas propriedades eléctricas dos materiais 
cerâmicos tem encontrado diversas aplicações, nomeadamente, nos varístores de ZnO 
em que as fronteiras de grão esgotadas de electrões livres são usadas para aumentar a 
resistência global do dispositivo (Tuller, 1999). De forma semelhante, existem impurezas 
de SiO2 na zircónia estabilizada e na céria que são segregadas nas fronteiras de grão, 
reduzindo, assim, a condutividade efectiva de iões de oxigénio em várias ordens de 
grandeza (Gerhardt and Nowick, 1986; Badwal and Rajendran, 1994; Aoki et al., 1996).  
O SrTiO3 dopado com aceitadores é também um bom exemplo para ilustrar o 
efeito das fronteiras de grão na condutividade. Estas exibem um pronunciado efeito 
bloqueador da transferência de carga entre grãos, resultando uma condutividade de 
fronteira de grão que é várias ordens de grandeza inferior à condutividade do interior do 
grão. Confirma-se assim a depleção nas fronteiras de grão dos buracos electrónicos e 
das lacunas de oxigénio (Guo et al., 2001).  
O tamanho de grão é uma característica microestrutural importante, dado que se 
relaciona directamente com a densidade de fronteiras de grão, influenciando assim, os 
processos de condução dos materiais cerâmicos. Os resultados experimentais 
disponíveis em electrólitos sólidos cerâmicos revelam um aumento na condutividade 
iónica com o aumento do tamanho de grão (Kharton et al., 1999a). Este comportamento 
resulta da consequente diminuição da concentração de fronteiras de grão, as quais são 
caracterizadas por uma maior resistividade, relativamente ao interior do grão. Contudo, o 
tamanho de grão não pode ser excessivo devido a restrições na estabilidade mecânica 
(Yasuda et al., 2000).  
É também de referir que em alguns casos pode observar-se um aumento da 
condutividade iónica com a diminuição do tamanho dos grãos. É o caso dos materiais 
cerâmicos baseados em Bi2VO5,5-δ (chamados BIMEVOX), em que o tamanho de grão 
reduzido pode evitar uma diminuição acentuada da condutividade, quando a temperatura 
diminui para valores inferiores a 720 K, devido a uma estabilização da fase desordenada 
característica de temperaturas elevadas (Steil et al., 1999).  
Num material compósito com grãos de alumina dispersos na matriz duma 
perovesquite, situados preferencialmente ao longo das fronteiras de grão, o tamanho de 
grão médio diminui acentuadamente e as propriedades mecânicas melhoram. Uma 
adição até 2% em massa não reduz a condutividade do material, pois a 800ºC a 
condutividade é semelhante à da perovesquite sem adição de alumina, e a temperaturas 
iguais ou inferiores a 750ºC a condutividade apresenta um valor superior, pelo facto de 
ter uma energia de activação inferior (Yasuda et al., 2000).  
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Na ZEI com partículas de alumina dispersas, as adições de alumina provaram ser 
benéficas, facilitando o processo de sinterização ao limitar o crescimento do grão, e 
aumentando a condutividade do material a baixas temperaturas. Este último efeito é uma 
consequência da eliminação da fase resistiva de SiO2 das fronteiras de grão por reacção 
com a alumina, dado que o SiO2, quando a alumina está presente, parece localizar-se 
preferencialmente nas interfaces zircónia/alumina (Drennan and Auchterlonie, 2000). 
Estes fenómenos que ocorrem nas zonas de fronteira dos materiais compósitos 
constituídos por misturas de condutores iónicos e óxidos isoladores são semelhantes aos 
que ocorrem nos materiais policristalinos puros (Maier, 1986). A investigação neste tipo 
de sistemas iniciou-se devido aos resultados surpreendentes obtidos por Shahi e 
Wagner que concluíram que, em certas circunstâncias, a adição de partículas finas de 
óxidos isoladores, tais como o Al2O3 e o SiO2, aumentam a condutividade iónica de 
condutores catiónicos, tais como LiI, AgCl, CuBr, e também de condutores aniónicos, tais 
como CaF2, SrF2 e PbF2, de várias ordens de grandeza (Shahi and Wagner, 1980). As 
regiões de cargas espaciais iónicas, que ocorrem como resultado da actividade 
superficial da fase isoladora oferecem uma explicação, tanto qualitativa como 
quantitativa, para este facto (Maier, 2004). A energia de activação observada é 
praticamente idêntica à energia de migração das lacunas catiónicas ou aniónicas. Esta 
observação aponta para a existência de catiões adsorvidos (ou iões F- no caso do CaF2, 
SrF2 e PbF2) na superfície, actuando como mecanismo indutor de defeitos. Desta forma, 
a formação de regiões espaciais ricas em defeitos carregados próximo das interfaces em 
sistemas de duas fases é uma consequência do efeito específico da interface na energia 
livre do ião móvel (Maier, 1986). 
Desu apresentou um formalismo teórico para a segregação interfacial em 
condições de equilíbrio aplicado ao BaTiO3. Em geral, a densidade de carga na interface 
é inversamente proporcional à espessura da região de cargas espaciais. A espessura da 
região de cargas espaciais diminui com o aumento da temperatura a que se estabeleceu 
o equilíbrio, aumentando, portanto, a densidade de cargas espaciais com o aumento de 
temperatura. As cargas positivas presentes nas interfaces do BaTiO3 puro podem ser 
tanto iões em excesso de Ba2+, como de Ti4+ (Desu and Payne, 1990a). Para 
temperaturas de equilíbrio elevadas e baixas pressões parciais de oxigénio, existe um 
excesso de iões Ba2+ na superfície. Contudo, esta composição superficial varia com a 
temperatura e a atmosfera circundante (Desu and Payne, 1990b). 
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3.2. Segregação de solutos  
 
A segregação de solutos nas interfaces dos cerâmicos policristalinos refere-se à 
heterogeneidade composicional que existe entre o interior dos cristais e as interfaces, 
devido a efeitos que aí ocorrem distintos dos efeitos volúmicos característicos do interior 
do cristal. Uma das causas para a segregação de catiões dopantes é a existência de 
uma diferença de tamanhos entre o ião hospedeiro e o ião da impureza, sendo este mais 
facilmente acomodado no arranjo atómico das fronteiras de grão. 
A região de cargas espaciais, abordada anteriormente, pode também contribuir 
para o mecanismo de segregação. As interacções de Coulomb fazem com que os 
catiões dopantes se desloquem na direcção das interfaces carregadas, originando, desta 
forma, heterogeneidades químicas entre o interior do cristal e as suas interfaces.  
Nos materiais cerâmicos com dopantes e impurezas, a carga interfacial e a 
camada associada de cargas espaciais influenciam a segregação de dopantes e de 
impurezas para a interface, controlando, assim, a sua actividade eléctrica (Yan et al., 
1983b; a). Dado que muitos dos dopantes e impurezas são aliovalentes, esta 
segregação modifica a carga interfacial e a camada de cargas espaciais, conduzindo a 
uma situação dinâmica que, frequentemente, depende da história de processamento 
térmico e químico do material cerâmico e responde à aplicação de campos eléctricos 
externos através da interface. 
As concentrações de dopantes e de defeitos da rede cristalina nas fronteiras de 
grão são diferentes do interior do grão, sendo razoável assumir-se que as variações nas 
propriedades eléctricas são o resultado de distribuições heterogéneas de concentrações 
de defeitos de rede e de dopantes. A segregação observada nas fronteiras de grão não 
influencia somente as propriedades eléctricas, podendo também afectar nomeadamente 
a fractura, a fluência, a difusão através das fronteiras de grão, e a corrosão (Knauer, 
1979; Desu and Payne, 1990a; b). 
 
 
3.3. Modelo de tijolos em camada 
 
É sabido que as fronteiras de grão são determinantes das propriedades eléctricas 
dos electrólitos sólidos policristalinos. A alta temperatura a difusão dos iões 
transportadores de carga através das fronteiras de grão é, normalmente, superior à 
correspondente difusão através do interior dos grãos (Tuller, 2000). Este facto resulta, 
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provavelmente, da existência nas regiões de fronteira de uma elevada densidade de 
defeitos e volume livre. Contudo, a elevada difusividade iónica não é por si só suficiente 
para assegurar uma elevada condutividade iónica. Nos materiais policristalinos 
convencionais a percentagem de área de fronteira de grão localizada paralelamente ao 
fluxo da corrente é muito pequena, pelo que para se observar um incremento na 
condutância global do material, desprezando o efeito bloqueador das fronteiras de grão 
perpendiculares ao fluxo, a contribuição da condutividade da fronteira de grão teria que 
ser bastante superior à contribuição do interior do grão, sendo a relação entre as duas 
dependente da razão entre as respectivas áreas atravessadas pela corrente (Tuller, 
2000). 
Para a compreensão da influência das características microestruturais na 
condutividade de electrólitos sólidos policristalinos interessa decompor as propriedades 
eléctricas globais do material nas contribuições individuais do grão e da fronteira de grão. 
A espectroscopia de impedância oferece a possibilidade de fazer esta análise, tendo em 
conta os diferentes tempos de relaxação dieléctrica dos processos de migração através 
do grão e da fronteira de grão. Esta realidade origina frequentemente dois semicírculos 
bem definidos no plano complexo de impedâncias. 
Foi Bauerle (Bauerle, 1969) quem originalmente apresentou um circuito 
equivalente que relaciona as propriedades macroscópicas dos materiais com a sua 
microestrutura. No entanto, a análise dos espectros de impedância de amostras de 
materiais cerâmicos requer a utilização de um modelo para determinação dos parâmetros 
e interpretação dos dados. O modelo de tijolos em camadas, devido à sua simplicidade, 
tem sido amplamente utilizado em vários trabalhos de investigação, pois permite obter 
uma correlação entre os componentes de um circuito equivalente e as quantidades 
físicas características do material. Desta forma é possível determinar os efeitos das 
fronteiras de grão no comportamento global dos materiais (Bonanos et al., 1987). Este 
modelo (Figura I.3.2), sugerido por Dijk e Burggraf, assume a existência de grãos cúbicos 
regulares, lateralmente homogéneos, assim como fronteiras de grão idênticas (Dijk and 
Burggraaf, 1981). Assumindo um modelo de tijolos em camadas, os resultados obtidos 
por espectroscopia de impedâncias permitem obter o valor da resistência global das 
fronteiras de grão Rfg da amostra e, consequentemente, determinar a sua condutividade 







fg ×=σ   (I.3.1) 
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A utilização do factor geométrico (L/A) no cálculo de )mac(fgσ , faz com que o valor 
obtido não seja correspondente à condutividade efectiva das fronteiras de grão, mas 
antes à condutividade de uma amostra homogénea com espessura L e área de eléctrodo 
A. Segundo o modelo de tijolos em camadas, os grãos de forma cúbica são 
caracterizados por uma aresta de comprimento dg e são separados por fronteiras de grão 
de espessura δfg, sendo, assim, a condutividade microscópica das fronteiras de grão 
( micfgσ ) definida como a condutividade média de cada fronteira individualmente. 
A relação entre a condutividade macroscópica e microscópica das fronteiras de 








δ×σ=σ   (I.3.2) 
 
A Equação I.3.2 mostra claramente que, se a condutividade microscópica e a 
espessura das fronteiras de grão não variarem com a microestrutura, a condutividade 
macroscópica das fronteiras aumenta linearmente com o tamanho de grão, devido à 
diminuição do número de fronteiras e à consequente diminuição da resistência associada 




Figura I.3.2- Modelo de tijolos em camada. 
 
De igual forma, o modelo de tijolos em camada relaciona também a capacidade 
de cada fronteira de grão (Cfg) com a sua constante dieléctrica (εrfg): 
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  dg   δg Fronteiras de grão 
em série 











AC δεε=   (I.3.3) 
 
 A Equação I.3.3 permite determinar o valor de δfg, obtendo o valor de εrfg a partir 
da capacidade máxima do arco correspondente à fronteira de grão no espectro de 
impedância. 
A validação do modelo de tijolos em camada envolve a sua aplicação a amostras 
com diferentes características microestruturais, nomeadamente diferente tamanho médio 
de grão, devendo o valor calculado para a condutividade microscópica das fronteiras de 
grão ser independente das características microestruturais.  
 Em amostras de electrólitos sólidos condutores de oxigénio baseados na céria 
dopada com gadolínia, caracterizadas por diferentes gamas de distribuição de tamanhos 
de grão, obtiveram-se valores da condutividade microscópica da fronteira de grão 
aproximadamente constantes. Isto indica que o elevado aumento na condutividade 
macroscópica da fronteira de grão observado com o aumento do tamanho médio de grão, 
para valores superiores a 3 μm, é, simplesmente, o resultado de uma diminuição do 
número de fronteiras de grão resistivas presentes entre os eléctrodos. O valor da 
espessura da fronteira de grão calculado para este electrólito baseado na céria foi de 
3±0,5 nm (Christie and Berkel, 1996).  
Pérez-Coll também aplicou o modelo de tijolos em camada com o objectivo de 
estudar o efeito de um aditivo de sinterização da céria dopada com gadolínia, concluindo 
que as principais diferenças na condutividade macroscópica das fronteiras de grão dos 
dois tipos de amostras estão mais directamente relacionadas com diferenças no tamanho 
de grão do que com verdadeiras diferenças na natureza da fronteira de grão (Pérez-Coll 
et al., 2003). 
Para policristais de titanato de estrôncio puro com diferentes microestruturas, 
sendo uma das amostras caracterizada por uma distribuição bimodal, os efeitos do 
tamanho de grão nos valores da resistência da fronteira de grão e da capacidade obtida 
através dos espectros de impedância estão, praticamente, de acordo com as tendências 
previstas pelo modelo de tijolos em camada (Abrantes et al., 2000). 
 No titanato de cálcio dopado com reduzidos conteúdos de Fe, os valores obtidos 
da condutividade microscópica da fronteira de grão são praticamente independentes do 
conteúdo de Fe, enquanto que os valores da condutividade macroscópica aumentaram 
com o aumento do conteúdo de dopante (Chinarro et al., 2003).  
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  Mais recentemente o modelo de tijolos em camada também foi validado para 
electrólitos sólidos condutores de oxigénio baseados no galato de lantânio dopado com 
estrôncio e magnésio, tendo sido sugerida uma espessura efectiva da camada resistiva 
da fronteira de grão de 20±10 nm (Haavik et al., 2004). 
Numa simulação sistemática sobre a influência da microestrutura na impedância 
global, foi testada a validade e alguns limites do modelo de tijolos em camada com 
fronteiras de grão pouco condutoras. Para fronteiras de grão de baixa condutividade, 
mesmo mantendo constante o tamanho médio de grão e assumindo propriedades de 
fronteira de grão uniformes, existem alterações ao modelo de tijolos em camada que 
podem conduzir a alterações distintas na impedância específica da fronteira de grão. 
Contudo, o modelo de tijolos em camada parece ser um modelo razoável na estimativa 
das propriedades das fronteiras de grão de amostras que apresentem as seguintes 
características (Fleig and Maier, 1998): 
- distribuição espacial de tamanhos de grão homogénea; 
- distribuição isotrópica de orientação dos grãos; 
- condutividades isotrópicas; 
- distribuição de tamanhos de grão relativamente estreita; 





Fleig estudou o efeito das distribuições espaciais de tamanhos de grão, em que os 
desvios das linhas de corrente são importantes. Quando a condutividade do grão é 
elevada, as linhas de corrente fazem desvios através dos grãos maiores, de forma a 
evitar o excesso de fronteiras de grão resistivas. No entanto, estes desvios são 
dificultados quando a condutividade do grão é reduzida, pelo que terá que ser 
atravessado um número adicional de fronteiras de grão, conduzindo a um valor de 
resistência de fronteira de grão superior ao obtido para o caso de a condutividade do grão 
ser elevada (Fleig, 2000). O arco do espectro de impedância correspondente aos 
processos que ocorrem no interior do grão não é afectado por estas modificações 
microestruturais ao modelo de tijolos em camada. 
Para diferentes geometrias de contacto de fronteiras de grão, todas apresentando 
a mesma área de fase isoladora, variando, no entanto, o número de contactos através 
dos quais passa a corrente, verifica-se que a resistência da fronteira de grão é tanto 
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maior quanto menor é o número de contactos entre os grãos. O arco das elevadas 
frequências não é influenciado pelas propriedades da fronteira de grão. O aumento da 
resistência observado é causado somente pela constrição no interior do grão próximo dos 
contactos condutores entre grãos. 
A situação torna-se mais complicada se na interface existirem simultaneamente 
regiões totalmente bloqueadoras e parcialmente bloqueadoras da corrente. Neste caso 
observa-se uma sobreposição complexa de efeitos no processo de transferência de 
carga, que inclui as contribuições do interior do grão, devidas à constrição da corrente, e 
as “verdadeiras” contribuições da fronteira de grão referentes ao bloqueamento parcial 
nos contactos estabelecidos. O resultado é uma energia de activação “mista”, podendo 
mesmo observar-se uma variação da energia de activação com a temperatura desde o 
valor correspondente ao interior do grão até um valor superior ou inferior (Fleig, 2000). 
Por último, um outro aspecto é a influência da distribuição de diferentes fronteiras 
de grão no espaço, já que as propriedades eléctricas podem variar de fronteira para 
fronteira, conduzindo a uma distribuição de condutividades de fronteira de grão. O 
modelo de tijolos em camada pode ser usado para determinar as propriedades médias da 
fronteira de grão quando se trata de uma distribuição relativamente estreita de 
condutividades de fronteira de grão. Contudo, para distribuições mais alargadas ou 
bimodais, a análise realizada com o modelo de tijolos em camada falha. Em tais casos, o 
arco das baixas frequências pode ser influenciado pelas propriedades do grão e, mais 
uma vez, consideravelmente distorcido. Este facto conduz também a energias de 




3.5. Efeito do tamanho de grão nanométrico 
 
Os materiais nanocristalinos distinguem-se dos materiais policristalinos 
convencionais pelo tamanho das unidades cristalinas (grãos) que os compõem, sendo o 
tamanho de grão que tipicamente lhes é associado inferior a 100 nm. O crescente 
interesse pelos sólidos nanocristalinos tem sido impulsionado pelos avanços significativos 
que se têm observado ao nível do processamento e da caracterização deste tipo de 
microestruturas. 
As propriedades eléctricas dos materiais nanocristalinos podem ser bastante 
distintas das dos monocristais ou das dos policristais convencionais com a mesma 
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composição, salientando-se, assim, a importância que a microestrutura desempenha no 
controlo dos fenómenos de transporte. O tamanho de grão é um parâmetro de controlo 
rigoroso, não só dos valores absolutos das concentrações de espécies iónicas e 
electrónicas, mas essencialmente da razão entre as contribuições electrónica e iónica 
(Maier, 2002). Este controlo do grau de condução mista tem em conta a alteração 
introduzida na química de defeitos dos materiais com a variação do tamanho de grão, ou 
de uma forma mais geral, com a variação do espaçamento entre as interfaces (Maier, 
2003). 
Um material com um tamanho de grão muito pequeno, quando comparado com 
um material policristalino convencional, é caracterizado por uma maior área de fronteira 
de grão por unidade de volume. Deste modo, a concentração de impurezas ou fases 
impuras, bloqueadoras da condução iónica, será menor, pelo que deveria observar-se um 
aumento da condutividade iónica da fronteira de grão (Aoki et al., 1996). Além disso, nos 
sólidos nanocristalinos as dimensões das fronteiras de grão tornam-se comparáveis às 
dos grãos, situando-se, assim, uma quantidade significativa de átomos na região 
desordenada das fronteiras de grão.  
O valor do coeficiente de difusão através das fronteiras de grão é várias ordens de 
grandeza superior ao valor correspondente à difusão através do interior do grão (Tuller, 
2000). Nos materiais policristalinos convencionais as fronteiras de grão perpendiculares 
ao fluxo de corrente, frequentemente, diminuem de forma significativa a condutividade do 
material, enquanto que a contribuição das fronteiras de grão paralelas, normalmente, é 
desprezada (Tschope, 2001). No entanto, para materiais nanocristalinos especula-se 
sobre a existência de percursos de difusão rápida para os defeitos iónicos através das 
fronteiras de grão, devendo daí resultar um aumento da condutividade iónica. Contudo, 
os resultados experimentais não têm demonstrado, de uma forma clara, a existência de 
uma correlação entre a elevada densidade de fronteiras de grão e um aumento da 
condutividade iónica (Tschöpe et al., 2001). 
Uma explicação adicional para um aumento da condutividade nos sólidos 
nanocristalinos está relacionada com a já referida formação de regiões de cargas 
espaciais e com a existência de uma tendência para a segregação nas fronteiras de grão 
de espécies carregadas, impurezas e/ou defeitos, de forma a diminuir as tensões e 
energia electrostática do sistema. Estas cargas localizadas na fronteira são compensadas 
pela formação de cargas espaciais nas regiões do grão adjacente. Assim, os defeitos 
iónicos com carga semelhante à da fronteira são repelidos, enquanto que aqueles com 
carga oposta se acumulam na região de cargas espaciais. Se este defeito iónico que se 
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acumula na região de cargas espaciais for aquele que apresenta maior mobilidade, a 
condutividade global do material será aumentada. Desta forma, a largura de fronteira que 
contribui efectivamente para um aumento da condutividade é maior do que a largura da 
parte central da fronteira. No entanto, um aspecto que não pode ser desprezado é o 
efeito bloqueador das fronteiras de grão perpendiculares ao fluxo da corrente que, com a 
diminuição do tamanho de grão, podem contribuir para uma diminuição na condutividade 
total (Tuller, 2000). 
Nos materiais de tamanho de grão nanométrico as zonas de fronteira são 
importantes, não só porque o seu conteúdo se torna elevado, mas também devido a 
efeitos de tamanho causados pelo reduzido espaçamento entre as interfaces (Maier, 
1995). Se o tamanho de grão for inferior à largura da camada de cargas espaciais ocorre 
uma alteração qualitativa dos efeitos observados, uma vez que até o centro dos grãos 
está carregado electricamente. 
Os resultados experimentais disponíveis actualmente são escassos e de alguma 
forma contraditórios. Foi identificada uma relação clara entre o tamanho de grão da 
zircónia estabilizada com CaO (15% molar) e a condutividade específica das fronteiras de 
grão, a qual diminui abruptamente com o aumento do tamanho de grão, saturando para 
valores superiores a 4 μm. No entanto, o tamanho de grão mais pequeno estudado foi de 
140 nm, sendo claramente superior ao tamanho de grão normalmente associado a 
sólidos nanocristalinos (Aoki et al., 1996). 
Existem, contudo, outros estudos com materiais caracterizados por tamanhos de 
grão uma ordem de grandeza inferior. Com filmes finos de zircónia estabilizada com ítria 
(16 mol%) e de céria não dopada, em substratos de alumina, os espectros de impedância 
dos filmes finos nanocristalinos são claramente distintos dos espectros correspondentes 
aos materiais policristalinos convencionais. Os espectros das amostras policristalinas 
exibem três arcos bem definidos a frequências altas, intermédias e baixas que são 
atribuídos às resistências do grão, fronteira de grão e eléctrodo, respectivamente, 
enquanto que os espectros dos filmes nanocristalinos apresentam somente dois arcos. O 
das baixas frequências é atribuído à interface sólido/eléctrodo, enquanto que o arco das 
altas frequências é dominado pela resistência das fronteiras de grão. As amostras de 
zircónia nanocristalina apresentaram um aumento na condutividade eléctrica de duas 
ordens de grandeza relativamente às amostras policristalinas. A diferença na 
condutividade é, provavelmente, o resultado da diminuição da sua energia de activação 
de 1,23 eV para 0,93 eV para as amostras policristalinas e nanocristalinas, 
respectivamente. A diminuição da energia de activação pode ser atribuída à extensa área 
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interfacial e a variações na mobilidade das lacunas de oxigénio, as quais determinam a 
estequiometria de oxigénio e as propriedades de transporte (Kosaki and Anderson, 2000). 
Os filmes finos de céria, no entanto, apresentaram um comportamento diferente, pois 
neste caso a microestrutura induz uma variação no tipo de condutividade e no 
mecanismo de compensação do transportador de carga. Na verdade, a céria 
nanocristalina revelou uma condutividade predominantemente electrónica do tipo n em 
condições em que a céria policristalina exibe condutividade iónica. A condutividade 
electrónica é, assim, fortemente dependente da microestrutura, aumentando com a 
diminuição do tamanho de grão. A sua energia de activação varia de 2,8 para 0,99 eV, 
quando o tamanho de grão diminui de 5 μm para 10 nm, respectivamente. Em termos de 
condutividade iónica observa-se um ligeiro aumento de um factor de 1,5, quando se 
passa de um tamanho de grão de 5 μm para 30 nm, com a mesma energia de activação 
(Kosaki et al., 1999). 
Amostras nanocristalinas de céria não dopada mostraram espectros de 
impedância com um único arco distorcido que sugere a sobreposição de dois 
semicírculos. O semicírculo correspondente às altas frequências deve incluir a 
contribuição da condução ao longo do interior do grão e a contribuição da condução ao 
longo das fronteiras de grão paralelas ao fluxo da corrente. Este efeito não é observado 
nos policristais convencionais, pois, nesse caso, a área da secção transversal ocupada 
pelas fronteiras de grão é desprezável. O arco correspondente às baixas frequências 
deve-se ao convencional efeito bloqueador das fronteiras de grão perpendiculares ao 
fluxo da corrente. A análise deste arco constituinte do espectro de impedância mostrou 
que as amostras nanocristalinas apresentam uma resistividade de fronteira de grão 
bastante inferior às amostras microcristalinas (Chiang et al., 1997a). Neste trabalho é 
também referido o aumento da condutividade electrónica do tipo n e, ainda, a 
característica invulgar destes nanocristais que é o facto de se manterem reduzidos, com 
as propriedades de transporte dominadas pela não-estequiometria, em condições em que 
os policristais convencionais apresentam propriedades de transporte claramente 
dominadas pelos defeitos extrínsecos, tal como foi observado no caso de filmes finos de 
céria (Kosaki et al., 1999).  
Com materiais nanocristalinos de céria dopada com Gd, para pequenas 
quantidades de dopante (cerca de 1,5% molar) os resultados são qualitativamente 
semelhantes ao das amostras nanocristalinas não dopadas. No entanto, verifica-se um 
aumento da resistência da fronteira de grão, relativamente à céria não dopada 
nanocristalina, devido, possivelmente, à segregação do dopante. Em materiais com 
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elevada concentração de Gd (cerca de 26% molar) não foi observado um aumento 
significativo da condutividade iónica do grão, quando comparada com a condutividade de 
uma amostra policristalina convencional. Desta forma, o transporte ao longo das 
fronteiras de grão não desempenha um papel significativo. Assim, para estes materiais a 
redução do tamanho de grão até dimensões nanométricas resulta num aumento da 
resistência total e as fronteiras de grão mantêm-se altamente bloqueadoras (Chiang et 
al., 1997b). 
Num estudo sobre a dependência da condutividade eléctrica do tamanho de grão 
da céria dopada com Gd, os resultados são qualitativamente semelhantes aos da céria 
não dopada, sendo de realçar a diminuição da condutividade iónica das amostras 
nanocristalinas relativamente ao material policristalino (Tschöpe, 2001).  
Assim, dos estudos realizados com CeO2 ou baseados em soluções sólidas de 
CeO2 não há referência a um aumento substancial da condutividade iónica  (Tschöpe et 
al., 1996; Chiang et al., 1997a; Chiang et al., 1997b; Tschöpe et al., 2001). No caso da 
céria não dopada, o aumento observado da condutividade electrónica do tipo n pode 
estar a mascarar qualquer variação que possa ocorrer na condutividade iónica (Chiang et 
al., 1997a). 
Convém ainda referir que, nesta família de materiais baseados na céria, existe 
evidência bastante de que nos materiais nanocristalinos as energias de formação de 
defeitos são acentuadamente reduzidas. Este facto resulta no aumento dos níveis de 
não-estequeometria e na formação de transportadores electrónicos, os quais são 
importantes no aumento da actividade catalítica destes materiais (Tuller, 2000). 
Assim sendo, pode concluir-se que só poderão esperar-se incrementos na 
condutividade iónica de materiais nanocristalinos quando esta é fortemente condicionada 
pela presença nas fronteiras de grão de fases bloqueadoras do transporte iónico, tais 
como as fases siliciosas. Noutros casos aquilo que se observa é, ou uma diminuição da 
condutividade iónica, ou um efeito negligenciável do tamanho de grão nanométrico na 
condutividade total.  
 
  
3.6. Materiais compósitos 
 
Quando se aborda a influência da microestrutura nas propriedades eléctricas dos 
materiais é importante referir a classe dos materiais compósitos. Um material compósito 
pode ser definido como um sistema constituído por uma mistura ou combinação de dois 
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ou mais componentes que diferem na forma e composição química, que são, 
essencialmente, insolúveis um no outro e não reagem entre si. A dificuldade em definir 
um material compósito está nas limitações de tamanho que se impõem aos constituintes 
do material. De certa forma, devido às diferenças de composição, estrutura e 
comportamento de cada elemento microestrutural, o conjunto constituído pelo grão e pela 
fronteira de grão pode ser encarado como um compósito. Também certos materiais que 
desenvolvem uma estrutura de grão do tipo núcleo-concha, como o titanato de bário 
rodeado por uma camada de sílica amorfa, são encarados como materiais compósitos.  
A importância desta classe de materiais reside no facto de um compósito possuir 
propriedades que são muitas vezes distintas dos constituintes, não resultando de forma 
aditiva das propriedades dos componentes individuais. 
A condutividade eléctrica dos materiais compósitos é usualmente descrita por 
modelos que se baseiam nas teorias de percolação e do meio efectivo. Um compósito 
bifásico, constituído por uma fase de elevada condutividade (σe) e uma fase de baixa 
condutividade (σb), é caracterizado por uma condutividade eléctrica que é dependente de 
factores como a forma e orientação da partícula, assim como da conectividade entre as 
partículas da mesma fase. 
A teoria da percolação prevê um comportamento para a condutividade de um 













φ−∝σ   (I.3.4) 
sendo ϕb a fracção volúmica da fase de baixa condutividade, ϕbc a fracção volúmica 
crítica da fase de baixa condutividade, e t um expoente dependente da forma e 
orientação das partículas, que usualmente varia entre 1,65 e 2,00 (McLachlan et al., 
1990). 
Num compósito em que os componentes possuem diferentes condutividades 
existem linhas de fluxo preferenciais no interior do material que dependem da distribuição 
da fase de condutividade mais elevada. Com o aumento da fracção volúmica desta fase, 
o tipo de ligação entre os grãos vai-se alterando, sendo esperado que a partir de um 
determinado valor crítico, conhecido como limite de percolação, a condutividade aumente 
rapidamente com o aumento do teor da fase mais condutora. Desta forma, o limite de 
percolação pode ser definido como a fracção volúmica mínima para a qual existe 
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continuidade numa das fases. Assim, esta propriedade está directamente relacionada 
com a forma das partículas, grau de compactação, distribuição na matriz, etc., pelo que o 
limite de percolação depende do tipo de conectividade que caracteriza as amostras 
(Newnham, 1985). 
A principal limitação da teoria da percolação é que nos sistemas reais contínuos a 
razão das condutividades não é suficientemente elevada para permitir que a equação da 
condutividade de percolação seja aplicada com precisão. 
As teorias do meio efectivo de uma mistura binária (ou de ordem superior) 
assumem que cada grão está, em média, rodeado por uma mistura que é caracterizada 
por uma condutividade efectiva igual à do compósito. A principal limitação para as 
equações do meio efectivo ocorre para graus de baixa conectividade, isto é, quando a 
fracção volúmica da fase de elevada condutividade se aproxima do seu valor crítico 
(McLachlan et al., 1990). 
A fim de ultrapassar as limitações dos modelos existentes para a determinação da 
condutividade de materais compósitos, foi desenvolvida uma equação onde se combinam 
vários aspectos das teorias da percolação e do meio efectivo, designada por Modelo 
Geral dos Meios Efectivos (McLachlan et al., 1990). Estando a tratar-se da mistura de 
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sendo σc a condutividade eléctrica do compósito e t um expoente a determinar (cujo 
valor, como já foi referido, deve compreender-se entre 1,65 e 2,00) juntamente com o 
limite de percolação, ϕec. Foi já demonstrado que este modelo se ajusta de uma forma 
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3.7. Microestruturas do tipo núcleo-concha 
 
Certos materiais apresentam uma microestrutura caracterizada por não-
homogeneidades químicas. Estas não-homogeneidades significam que os grãos 
apresentam uma estrutura do tipo núcleo-concha, sendo constituídos, normalmente, por 
três zonas distintas: a parte interior do grão, a parte exterior do grão, e uma região de 
gradiente de concentrações. Existem fenómenos eléctricos que dependem destas 
pequenas quantidades de dopantes e contradopantes que residem nas fronteiras de 
grão. 
O conceito de grão do tipo núcleo-concha tem sido aplicado a vários materiais 
inorgânicos, nomeadamente, para a produção em larga escala de cerâmicos 
ferroeléctricos para condensadores. O exemplo mais popular é o do BaTiO3 dopado com 
vários tipos de catiões. O BaTiO3 puro apresenta três descontinuidades no seu 
comportamento dieléctrico associadas com transições de fase a -90ºC, 0ºC e 130ºC 
(Park and Kim, 1995). Estas descontinuidades são acompanhadas por valores elevados 
da constante dieléctrica em torno das temperaturas a que se dá a transição de fase. Os 
cristais puros de BaTiO3 passam de um estado paraeléctrico a um estado ferroeléctrico à 
temperatura de Curie do material (130ºC), Tc, temperatura à qual as propriedades 
dieléctricas sofrem uma variação abrupta. Contudo, a produção de condensadores 
cerâmicos requer comportamentos estáveis em termos de temperatura. O BaTiO3 pode 
ser modificado quimicamente de modo a alterar as suas características dieléctricas, 
obtendo-se uma transição de fase difusa em torno da temperatura de Curie. 
O material que tem sido mais intensamente estudado é o BaTiO3 com adições de 
ZrO2 (Armstrong and Buchanan, 1990; Lu et al., 1990; Saucy et al., 1992). Estes materiais 
são sinterizados a partir de misturas de pós de BaTiO3 e ZrO2, obtendo-se uma 
microestrutura constituída por cerca de 50% em volume de grãos com a estrutura núcleo-
concha (Armstrong and Buchanan, 1990).  
As observações de MET da microestrutura destes materiais mostraram que a 
distribuição de ZrO2 não é uniforme, localizando-se primariamente nas fronteiras de grão. 
Observou-se também que a concentração relativa de Zr diminui concentricamente desde 
a fronteira em direcção ao interior do grão, onde não se detecta a presença de Zr. Assim, 
os grãos com a forma de núcleo-concha contêm um núcleo de BaTiO3 puro rodeado por 
uma camada exterior de Ba(Ti1-xZrx)O3 (Armstrong and Buchanan, 1990; Lu et al., 1990).  
Já em 1984 foi proposto um processo de formação da microestrutura do tipo 
núcleo-concha no BaTiO3 aditivado com CdBi2Nb2O9, envolvendo um processo de 
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dissolução-precipitação. Quando a perovesquite precipita a partir do fundido contendo 
Cd, Bi, e Nb, as partículas maiores de BaTiO3 puro tornam-se nas partes interiores do 
grão, rodeadas por uma camada externa de perovesquite contendo Cd, Bi, e Nb 
(Hennings and Rosenstein, 1984). 
Para o BaTiO3 aditivado com 10% de ZrO2 foi igualmente salientada a importância 
de um processo de dissolução-precipitação na formação dos grãos com estrutura do tipo 
núcleo-concha (Lu et al., 1990). Tanto as temperaturas de sinterização elevadas, como 
os tempos de sinterização longos promovem a difusão no estado sólido e levam ao 
desaparecimento das estruturas núcleo-concha. Com o BaTiO3 aditivado com ZrO2, 
quando a sinterização se prolonga no tempo os iões Zr4+, que se encontram em maior 
concentração na interface entre o interior do grão (núcleo) e a camada externa (concha), 
difundem em direcção ao interior do grão, devido ao gradiente de concentrações (Lu et 
al., 1990). 
O BaTiO3 dopado com vários aditivos como o ZrO2 (Armstrong and Buchanan, 
1990; Lu et al., 1990; Saucy et al., 1992), o CdBi2Nb2O9 (Hennings and Rosenstein, 
1984), o CeO2 (Park and Kim, 1997), e o Sb (Brzozowski and Castro, 2002), com 
microestrutura do tipo núcleo-concha possui, à temperatura ambiente, um domínio 
ferroeléctrico na parte interior do grão, enquanto que a parte externa do grão é 
paraeléctrica (Figura I.3.3). 
 
Figura I.3.3- Imagens obtidas por MET de estruturas do tipo núcleo-concha do 0,97BaTiO3-
0,03:1,5TiO2 a duas temperaturas distintas: a) 70ºC e b) 25ºC (Park and Song, 1995). 
 
a) b)
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A dependência da temperatura da constante dieléctrica do titanato de bário com 
uma estrutura do tipo núcleo-concha é uma sobreposição das constantes dieléctricas do 
interior ferroeléctrico dos grãos, das camadas externas paraeléctricas, e da região de 
gradiente de concentrações.  
Foi também estudado o desenvolvimento de uma estrutura do tipo núcleo-concha 
no sistema BaTiO3-SrTiO3 com a adição de Fe2O3. A fase do interior dos grãos (núcleo) 
forma-se nas partículas de SrTiO3 através de difusão no estado sólido entre o SrTiO3 e o 
BaTiO3, e a fase da camada externa do grão (concha) forma-se através da dissolução 
numa fase líquida contendo Fe2O3. A diferença de composições entre o interior do grão e 
a camada externa resulta, assim, na formação de duas fases com estruturas cristalinas 
diferentes correspondendo, neste caso, a composição do interior do grão a uma fase 
paraeléctrica, enquanto que a camada externa corresponde a uma fase ferroeléctrica, à 
temperatura ambiente. Esta distribuição de fases é justamente o oposto do que se obtém 
nas estruturas núcleo-concha do BaTiO3 aditivado com ZrO2 (Kim and Kang, 1999). 
Segundo estes autores pode obter-se uma variedade de distribuições de temperaturas de 
Curie se se utilizarem diferentes razões de mistura dos materiais precursores. Huber e 
colaboradores (Huber et al., 2003) apresentaram recentemente um trabalho em que mais 
uma vez é aplicado o conceito de grão com estrutura do tipo núcleo-concha a um material 
ferroeléctrico, como o BaTiO3 ou o Ba1-xSrxTiO3, constituído por partículas de tamanho 
nanométrico, rodeadas por uma camada de um óxido não ferroeléctrico, neste caso a 
sílica amorfa.  
Uma outra aplicação que merece ser referida, é a formação de nanopartículas de 
um compósito CaCO3 e SiO2 com estrutura núcleo-concha (Zhang and Li, 2004). As 
partículas de CaCO3 são cobertas com sílica por precipitação superficial. Assim sendo, o 
interior dos grãos (o núcleo) é constituído por carbonato de cálcio coberto com os anéis 
de sílica à sua volta (a concha). Este tipo de nanopartículas pode ser usado nas 
indústrias do papel, borrachas, plásticos e tintas.  
Pessey e colaboradores desenvolveram um processo de cobertura de partículas 
de materiais magnéticos, tendo apresentado como exemplos o Ni e o SmCo5, com uma 
camada fina de um metal (Pessey et al., 2001). As partículas de Ni ou de SmCo5 são 
cobertas por partículas de Cu, obtendo-se uma estrutura do tipo núcleo-concha. A 
camada externa de cobre não provoca alterações assinaláveis nas propriedades 
magnéticas do material que constitui o interior das partículas. O interesse na obtenção da 
cobertura das partículas de material magnético está em permitir que o material do interior 
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da partícula seja preservado em etapas de processamento a que a seguir será submetido 
(Pessey et al., 2000). 
Oku e colaboradores obtiveram nanopartículas de materiais semicondutores, Si ou 
Ge, com estrutura do tipo núcleo-concha, sendo o interior das partículas constituído por 
Ge ou Si e a parte exterior constituída por uma camada de óxido (GeOx ou SiOx) (Oku et 
al., 2000). Este tipo de estrutura é efectivo no controlo do comprimento de onda de 
luminescência do semicondutor.  
Jiang e colaboradores transformaram nanopartículas de óxidos metálicos (MgO e 
CaO) em nanopartículas com estrutura núcleo-concha com metais de transição: 
[Fe2O3]MgO, [Fe2O3]CaO, [V2O3]MgO. Estas partículas têm sido estudadas como 
adsorventes destrutivos para o CCl4, CHCl=CCl2, C6H4Cl2, CH3P(O)(OCH3)2 e SO2 (Jiang 
et al., 1998).  
 Também na área da catálise Toshima apresentou recentemente um trabalho em 
que utiliza nanopartículas metálicas estabilizadas por polímeros através de métodos 
químicos que apresentam posterior aplicação em catálise (Toshima, 2003). 
 A mistura física de dispersões coloidais de aglomerados de Ag e Rh resulta na 
formação de aglomerados bimetálicos com uma pseudo-estrutura núcleo-concha. Este 
fenómeno foi observado inicialmente com misturas de poli(N-vinil-2-pirrolidona) (PVP) a 
proteger aglomerados de Ag e Rh. Este procedimento simples de auto-organização do 
material numa pseudo-estrutura núcleo-concha foi aplicado à síntese de aglomerados 
trimetálicos com estrutura núcleo-concha. Os aglomerados trimetálicos de Pd/Ag/Rh com 
uma estrutura núcleo-concha tripla apresentam uma actividade catalítica que é o dobro 
da dos aglomerados monometálicos e superior aos aglomerados bimetálicos.  
As microestruturas do tipo núcleo-concha encontram aplicação nomeadamente, 
na área da medicina, onde vários sistemas têm sido investigados como transportadores e 
libertadores de medicamentos. Chung e colaboradores fizeram um estudo com a poli(N-
isopropilacrilamida) (PIPAAm) que é um material polimérico conhecido por exibir uma 
transição de fase termorreversível a 32ºC (Chung et al., 1998). Esta temperatura é 
chamada temperatura crítica de transição de solução (LCST). Chung e seus 
colaboradores modificaram hidrofobicamente a PIPAAm, sendo este material 
caracterizado por uma solubilidade termorresponsiva com a capacidade de formar 
microestruturas heterogéneas compostas por microdomínios hidrofílicos de segmentos de 
PIPAAm solúveis, juntamente com microdomínios de agregados de segmentos 
hidrofóbicos incorporados em solução aquosa abaixo de LCST.  
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Os materiais poliméricos com estruturas do tipo núcleo-concha encontram outros 
tipos de aplicações além da área da medicina, nomeadamente os polímeros 
intrinsecamente condutores (ICPs) que apresentam valores de condutividade que os 
tornam adequados para aplicações anti-estáticas. No entanto, para algumas destas 
aplicações é requerido um elevado nível de transparência, requisito este que nem sempre 
é satisfeito pelos ICPs, dado que possuem na sua estrutura química ligações conjugadas 
que absorvem fortemente a luz visível. Huijs e colaboradores ultrapassaram esta 
dificuldade diluindo o polímero intrinsecamente condutor, o polipirrole (Huijs et al., 1999). 
Estes autores prepararam partículas de PBMA-latex cobertas com polipirrole, formando 
estruturas núcleo-concha. Durante a formação do filme fino de polímero condutor, as 
partículas de látex aderem umas às outras originando um percurso condutor através da 
matriz transparente.  
É, no entanto, de salientar que na literatura não há referência aos efeitos que este 
tipo de não-homogeneidades, com estruturas do tipo núcleo-concha, podem exercer nas 
propriedades eléctricas de electrólitos sólidos. Seria interessante conseguir, nestes 
materiais, um efeito de optimização da condutividade semelhante ao da já referida 
dopagem heterogénea, com uma fase isoladora, dos condutores catiónicos conseguida 





Sendo verdade que o comportamento intrínseco dos materiais é determinado pela 
respectiva composição e estrutura, é essencial reconhecer que o comportamento dos 
materiais em aplicações tecnológicas é substancialmente influenciado pela 
microestrutura. As microestruturas, reflectindo a simples organização no espaço de grãos 
de um material, mesmo que de elevada pureza, incluem frequentemente efeitos mais 
complexos determinados pela coexistência de mais do que uma fase, ainda que uma seja 
composicionalmente dominante.  
Em termos de comportamentos eléctrico e mecânico, as fronteiras de grão são 
entidades da maior importância. Alterando as características das fronteiras de grão e 
alterando a importância relativa das regiões interfaciais relativamente aos núcleos dos 
grãos, é possível originar um conjunto de comportamentos substancialmente diferentes. 
Alterando de modo ainda mais radical regiões extensas dos grãos, produzindo gradientes 
composicionais substanciais entre núcleo e periferia, pode-se igualmente promover uma 
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alteração muito significativa de propriedades. A importância destes efeitos em termos de 
engenharia de materiais, justificou a atenção que lhes foi dedicada nesta fase de revisão 
de conhecimentos e no trabalho experimental que se apresenta no Capítulo III.  
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4. Aplicações electroquímicas de alta temperatura 
 
Os materiais condutores iónicos, electrónicos e mistos têm encontrado aplicações 
como parte integrante de dispositivos electroquímicos, dos quais se destacam os 
sensores electroquímicos de oxigénio, as pilhas de combustível e as membranas 
permeáveis.  
A descrição do modo de funcionamento destes dispositivos e a análise dos 
requisitos exigidos aos materiais utilizados em cada um deles, revela-se fundamental na 
procura de novos materiais com propriedades mais adequadas para cada aplicação. 
Uma revisão de conhecimentos sobre os materiais normalmente usados no 
fabrico destes dispositivos mostra que a esmagadora maioria cai nas famílias dos óxidos 
com estrutura tipo fluorite e com estrutura tipo perovesquite. Os primeiros dominaram 
durante longos anos na categoria de electrólitos sólidos, enquanto os segundos se 
revelaram particularmente interessantes como materiais de eléctrodo.  
Os condutores mistos conhecidos com maior interesse possuem normalmente 
estrutura tipo perovesquite. Contudo, foram inúmeras as tentativas de aumentar a 
condutividade electrónica de electrólitos por adição de metais de transição. No caso dos 
electrólitos com estrutura tipo fluorite, os resultados foram globalmente pobres. Com a 
descoberta dos electrólitos baseados no LaGaO3, a hipótese de doseamento entre 
condutividade electrónica e iónica ficou enormemente aumentada, por exploração de 
soluções sólidas entre este material e um conjunto de famílias tipo LaMO3, em que M é 
um metal de transição tipo Fe, Cr, Co, Mn, etc. 
Com esta secção, centrada na referência aos materiais funcionais de diferentes 
dispositivos electroquímicos, espera-se dar como justificada a opção feita em termos de 
exploração de composições, bem como a migração do tema electrólitos para o tema 
condutores mistos, que o trabalho experimental acabou por consagrar.   
 
 
4.1. Sensores de oxigénio 
 
Os sensores de oxigénio podem classificar-se em duas categorias tendo em conta 
o material utilizado: 
- sensores de electrólitos sólidos, constituídos por condutores iónicos sólidos e 
cujo funcionamento se baseia em fenómenos electroquímicos; 
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- sensores semicondutores, constituídos por materiais semicondutores e cujo 
funcionamento tem por base fenómenos de transporte electrónico dependentes de 
reacções de superfície ou volúmicas com a atmosfera envolvente. 
Os sensores electroquímicos são especialmente atractivos devido ao facto de as 
quantidades químicas que são medidas serem directamente transformadas em sinais 
eléctricos. 
Podem distinguir-se dois tipos principais de sensores electroquímicos: sensores 
potenciométricos e sensores amperimétricos. Nos primeiros, o processo de detecção 
baseia-se na leitura de uma força electromotriz, a qual corresponde à diferença de 
potencial eléctrico gerado pela diferença de potencial químico de oxigénio existente entre 
as duas faces do sensor. No caso dos sensores amperimétricos, a detecção baseia-se na 
relação existente entre uma corrente limite que atravessa o electrólito e a concentração 
da espécie electroactiva (oxigénio). A corrente limite depende unicamente da difusão da 
espécie a detectar através de uma barreira de difusão que pode ser formada por uma 
camada porosa depositada no cátodo, ou por uma pequena cavidade com uma abertura 
de, aproximadamente, 30 μm de diâmetro envolvendo o cátodo.  
Na verdade, do ponto de vista tecnológico, uma das utilizações mais importantes 
dos materiais cerâmicos condutores iónicos é como sensores potenciométricos. Uma das 
aplicações deste tipo de sensores é nas células de concentração de oxigénio, em que um 
dos lados da célula é exposto a uma atmosfera de referência, enquanto que o outro é 
exposto a uma amostra de gás na qual se quer determinar o teor em oxigénio. Esta célula 
pode ser representada como: 
 
Pt,p'O2 electrólito sólido 
''
O2p,Pt   (I.4.1) 
 
sendo 'O2p e 
''
O2p as pressões parciais de oxigénio nos eléctrodos de medida e de 
referência, respectivamente. A força electromotriz da célula (V) é dada por (Steele et al., 












RTV   (I.4.2) 
 
em que ti é o número de transporte iónico no electrólito sólido, R a constante dos gases 
perfeitos, T a temperatura absoluta e F a constante de Faraday. Se se assumir que o 
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electrólito se encontra a operar no domínio electrolítico a Equação I.4.2 pode ser 



















RTV   (I.4.3) 
 
 A Equação I.4.3 é conhecida por lei de Nernst, pelo que estes tipos de sensores 
são vulgarmente conhecidos por nernstianos. A partir de medições de V e T e de uma 
pressão parcial de oxigénio bem estabelecida, a pressão parcial de oxigénio 
desconhecida pode ser facilmente calculada.  
Os sensores semicondutores baseiam-se na alteração do comportamento 
eléctrico do material semicondutor devido a adsorção superficial (sensor de condutividade 
superficial), a alterações ao nível das fronteiras de grão ou por reacção com o meio 
envolvente (sensor de condutividade volúmica). 
 O desempenho dos sensores pode ser avaliado em termos de: 
 - selectividade; 
 - sensibilidade; 
 - gama de operação; 
 - reprodutibilidade e estabilidade; 
 - velocidade de resposta; 
 - durabilidade e tempo de vida. 
 Os electrólitos sólidos usados tipicamente como sensores de oxigénio são os 
materiais baseados na ZrO2 estabilizada com Y2O3 (ZEI). É sabido que estes materiais 
exibem uma condutividade iónica pura numa ampla extensão de pressões parciais de 
oxigénio, embora os valores da condutividade não sejam muito elevados. 
Consequentemente, os sensores que utilizam como electrólito o ZEI requerem elevadas 
temperaturas de operação. Uma diminuição da temperatura de operação teria todo o 
interesse pois permitiria aumentar o tempo de vida do sensor, diminuir o tempo de 
iniciação do sensor e economizar energia. Por este motivo, os electrólitos baseados no 
LaGaO3 apresentam um elevado potencial para aplicação em sensores de oxigénio para 
operar a temperaturas intermédias (Ishihara et al., 1997). 
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 4.2. Pilhas de combustível de óxido sólido (SOFC-solid oxide fuel 
cells) 
 
 As pilhas de combustível são dispositivos electroquímicos que convertem a 
energia química duma reacção directamente em energia eléctrica. Basicamente, a 
estrutura física de uma pilha de combustível consiste numa camada de um electrólito em 
contacto com um ânodo e um cátodo porosos em cada um dos lados.  
 Existe uma variedade de pilhas de combustível em distintos estágios de 
desenvolvimento, que podem ser classificadas em diferentes categorias (Hirschenhofer et 
al., 2000). A classificação mais usual é baseada no tipo de electrólito utilizado na pilha. 
As pilhas de combustível de electrólito sólido são as que apresentam interesse no âmbito 
deste trabalho. Numa pilha de combustível típica, o combustível gasoso é alimentado 
continuamente no ânodo (eléctrodo negativo) e um agente oxidante (por exemplo, o 
oxigénio do ar) é alimentado continuamente no cátodo (eléctrodo positivo). As reacções 
electroquímicas que decorrem nos eléctrodos produzem uma corrente eléctrica. Neste 
tipo de pilhas a interface trifásica, que é necessária para que ocorra uma reacção 
electroquímica eficiente, envolve duas fases sólidas (electrólito sólido/eléctrodo) e a fase 
gasosa. Desta forma, um requisito crítico dos eléctrodos neste tipo de pilhas é que sejam 
suficientemente finos e porosos para que a região interfacial electrólito/eléctrodo 
disponível para a reacção electroquímica seja extensa. 
 O desenvolvimento recente da tecnologia das pilhas de combustível tem sido no 
sentido de diminuir a espessura dos componentes das pilhas, melhorando 
simultaneamente a estrutura dos eléctrodos e a fase do electrólito, com o objectivo de 
obter um desempenho mais eficiente e mais estável e com custos reduzidos.  
 As pilhas de combustível tornaram-se nas mais importantes tecnologias 
emergentes de conversão de energia dos nossos dias, pelo facto de constituírem um 
modo de produção de energia silencioso e com elevado rendimento potencial podendo 
ser utilizadas em grande escala no sector dos transportes, da co-geração descentralizada 
de energia eléctrica e calorífica e noutras aplicações como nos telefones e 
computadores. 
 Normalmente, o electrólito presente neste tipo de pilhas é um material cerâmico 
sólido condutor de iões oxigénio, embora possam ser utilizados também materiais 
condutores protónicos. As elevadas temperaturas de operação, normalmente superiores 
a 1073 K, permitem uma cinética de reacção rápida com materiais que não são 
excessivamente caros. As reacções electroquímicas que ocorrem nas pilhas de 
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combustível utilizando H2 e O2 são traduzidas pelas Equações I.4.4 (ânodo) e I.4.5 
(cátodo): 
 
 −− +→+ eOHOH 2222   (I.4.4) 
 
 −− →+ 22 221 OeO    (I.4.5) 
 
 A reacção global da célula é traduzida pela Equação I.4.6. 
 
 OHOH 222 21 →+   (I.4.6) 
 
 A força electromotriz E (I.4.7) correspondente à reacção I.4.6 é dada por 












RTEE +=   (I.4.7) 
sendo E0 o respectivo valor de referência. 
 O monóxido de carbono (CO) e hidrocarbonetos tais como o metano (CH4) podem 
ser utilizados como combustíveis em pilhas de combustível de óxido sólido. As reacções 
químicas traduzidas pelas Equações I.4.8 e I.4.9 ocorrem a temperaturas elevadas 
características da operação das pilhas de combustível de óxido sólido, e desta forma o 
hidrogénio molecular é facilmente oxidado no ânodo.  
  
 224 3HCOOHCH +→+   (I.4.8) 
 222 COHOHCO +→+   (I.4.9) 
 
 Na Figura I.4.1 está esquematizado o princípio de funcionamento de uma pilha de 
combustível de óxido sólido. O ião oxigénio forma-se no cátodo por dissociação do 
oxigénio molecular e captura de dois electrões que se deslocam desde o ânodo, através 
do circuito eléctrico externo. O ião oxigénio formado no cátodo migra através do 
electrólito sólido até ao ânodo, onde reage com o hidrogénio formando uma molécula de 
água e libertando os electrões.  
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Figura I.4.1- Princípio de funcionamento de uma pilha de combustível tipo SOFC (CEEETA-Centro 
de Estudos em Economia da Energia, 2001).  
 
 Devido às elevadas temperaturas de operação das pilhas de combustível de óxido 
sólido, os materiais usados nos componentes das células podem ser condicionados pelos 
seguintes factores: 
- estabilidade química em ambientes oxidantes e redutores; 
- estabilidade química relativa dos materiais em contacto; 
- condutividade iónica e electrónica; 
- compatibilidade termomecânica; 
 Estas limitações têm incentivado o desenvolvimento de pilhas com composições 
baseadas em óxidos e metais que operam a temperaturas intermédias no intervalo de 
873-1073 K (Hirschenhofer et al., 2000).  
A diferença de potencial em circuito aberto de uma SOFC a operar com 
hidrogénio e ar é cerca de 1 V a 1273 K (Yamamoto, 2000). Por este motivo, as pilhas de 
combustível são ligadas em série através de materiais de interligação de forma a permitir 
que se atinjam diferenças de potencial consideráveis. Em termos tecnológicos, as SOFC 
têm sido desenvolvidas em três configurações diferentes: tubular, plana, e monolítica 
(Gellings and Bouwmeester, 1997). Os componentes das células nestas três 
configurações são os mesmos, excepto para o material de interligação que pode ser 
cerâmico ou metálico. Com qualquer uma das configurações a potência atingida pode 
exceder os 100 kW (Hirschenhofer et al., 2000). A energia eléctrica é obtida a partir de 
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uma pilha de combustível, em circuito fechado, quando a corrente eléctrica é diferente de 
zero. Contudo, o aumento da corrente conduz a uma diminuição da diferença de 
potencial da célula devido às polarizações de activação, ohmicas e de concentração. A 
polarização de activação (ηact) tem origem na natureza electroquímica da reacção que 
ocorre nos eléctrodos. A polarização óhmica (ηohm) é devida à resistência (Rohm) dos 
eléctrodos e do electrólito ao fluxo dos transportadores de carga. A densidade de 
corrente atinge um nível crítico quando um reagente é consumido tão rapidamente, que o 
fluxo do reagente não é suficiente para manter a concentração à superfície do eléctrodo. 
Esta é a origem da polarização de concentração (ηconc) que se torna significativa para 
elevadas densidades de corrente. Desta forma, a diferença de potencial da célula pode 
agora ser expressa por: 
 
 ohmânodocátodo
0 IREE −η−η−=   (I.4.10) 
 
 É de notar que com o aumento da temperatura de operação a polarização diminui, 
conduzindo a um aumento da diferença de potencial da célula e da potência específica, 
para uma dada densidade de corrente (Dokiya, 2002). Pode também melhorar-se o 
desempenho destas células aumentando a pressão do oxidante e do combustível 
(Hirschenhofer et al., 2000).  
 Os materiais electrólitos utilizados nas SOFC devem possuir um número de 
transporte de iões oxigénio muito próximo da unidade e um número de transporte 
electrónico próximo de zero, numa larga gama de pressões parciais de oxigénio (10-15 a 
105 Pa) às temperaturas de operação (Badwal, 2001).  
 Os electrólitos sólidos mais investigados para potencial utilização em SOFCs 
pertencem aos óxidos com estrutura tipo fluorite e têm a fórmula geral MO2-M'O ou MO2-
M''2O3, em que o MO2 é o óxido de base e M'O ou M'2O3 o dopante com 
 M= Zr, Hf, Ce 
 M'=Ca 
 M''=Sc, Y, Ln. 
 A ZrO2 dopada com 8-10% molar de ítria tem sido o sistema seleccionado devido 
à sua condução iónica razoável (cerca de 0,15 S/cm a 1273 K), por possuir um domínio 
electrolítico satisfatório e principalmente por ser muito estável em ambientes redutores ou 
oxidantes (Badwal, 1992). Este material apresenta uma diminuição tolerável da 
condutividade ao longo do tempo, à temperatura de operação (Badwal, 2001). As pilhas 
de combustível que utilizam a ZEI como electrólito operam tipicamente na gama de 
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temperaturas de 1173-1273 K. Estas temperaturas de operação elevadas limitam a 
escolha de outros materiais para as pilhas e reduzem consideravelmente o tempo de vida 
de uma SOFC. Além disso, as temperaturas elevadas promovem a deterioração do 
desempenho das pilhas devido à interacção entre os componentes. Conseguir uma 
diminuição da temperatura de operação irá diminuir o efeito destes factores e também o 
custo global. Este objectivo pode ser atingido utilizando um electrólito caracterizado por 
uma condutividade iónica superior à da ZEI. A zircónia dopada com Sc (8 a 10% molar) é 
o electrólito, nesta família de materiais, que apresenta maior condutividade de iões 
oxigénio (Yamamoto et al., 1995). No entanto, este material apresenta como 
desvantagens uma rápida deterioração da condutividade ao longo do tempo e à 
temperatura de operação das SOFCs, e o facto de o Sc ser um elemento extremamente 
caro (Hirano et al., 1999). Estes electrólitos podem tornar-se mais resistentes 
mecanicamente com pequenas adições de Al2O3, não comprometendo de forma 
significativa a sua condutividade (Ji et al., 1999). 
 Outro electrólito com elevado número de transporte iónico é o Bi2O3 estabilizado 
com Er e Y. Contudo, os materiais baseados no Bi2O3 apresentam como desvantagens a 
instabilidade termodinâmica, condutividade electrónica significativa em atmosferas 
redutoras, volatilização do óxido de bismuto a temperaturas elevadas, elevada 
reactividade química e reduzida resistência mecânica (Kharton et al., 2001). 
Um outro material candidato a electrólito sólido para pilhas de combustível de 
temperaturas intermédias é a céria dopada, com estrutura do tipo fluorite. As principais 
vantagens dos condutores iónicos baseados na céria são a sua elevada condutividade 
iónica (Eguchi et al., 1992; Kimpton et al., 2002). As soluções sólidas de Ce1-xMxO2-δ, 
sendo M=Gd ou Sm e x=0,10-0,20, são as que apresentam maiores condutividades 
iónicas nesta família de materiais. No entanto, estes electrólitos também apresentam 
desvantagens, que consistem essencialmente numa resistência mecânica inferior à da 
ZEI e uma condução electrónica elevada a pressão parcial de O2 reduzida (Herle et al., 
2000; Kharton et al., 2000a; Badwal, 2001). 
  Electrólitos alternativos, baseados no galato de lantânio com uma estrutura do 
tipo perovesquite, foram também intensamente estudados nos últimos anos (Feng and 
Goodenough, 1994; Ishihara et al., 1994). As soluções sólidas de La1-xSrxGa1-yMgyO3-δ 
(LSGM) com x e y compreendidos entre 0,10 e 0,20, apresentam condutividade iónica 
comparável, ou até mesmo superior, à céria dopada com Gd, com a vantagem de 
apresentarem um domínio electrolítico mais extenso (Yamamoto, 2000). Os principais 
problemas associados com esta família de materiais consistem, essencialmente numa 
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reduzida resistência à flexão e baixa tenacidade, comparativamente com a ZEI, 
juntamente com o elevado custo do gálio e a volatilização do óxido de gálio em 
atmosferas redutoras (Yamaji et al., 2000; Badwal, 2001). Vários estudos têm sido 
realizados sobre o comportamento dos electrólitos baseados no galato de lantânio em 
pilhas de combustível, evidenciando que esta família de materiais é promissora na 
tentativa de redução das temperaturas de operação das SOFCs (Ishihara et al., 1995a; 
Ishihara et al., 1996; Huang et al., 1998b; Yamada et al., 1998).  
Um material utilizado como cátodo deve preencher os seguintes requisitos 
(Gellings and Bouwmeester, 1997): i) elevada condutividade electrónica (superior a 100 
Scm-1); ii) condutividade iónica não desprezável (aproximadamente 10-1 Scm-1); iii) 
elevada actividade electrocatalítica em relação às reacções de dissociação da molécula 
de oxigénio e na redução do oxigénio; estabilidade química relativamente ao electrólito e 
ao material de interligação; iv) adequação do coeficiente de expansão térmica com os 
dos outros componentes da célula; v) capacidade de se produzirem na forma de filmes 
com a microestrutura desejada e uma boa aderência aos componentes adjacentes.  
 Um dos sistemas mais importantes, que preenche vários dos requisitos acima 
referidos, é o dos óxidos ABO3 com a estrutura do tipo perovesquite, onde A é uma terra 
rara e B um metal de transição (Fe, Ni, Co, Mn). Na maior parte dos sistemas um catião 
alcalino-terroso (Sr2+, Ca2+) substitui parcialmente o elemento de terras raras. A 
compensação de cargas é feita através de uma alteração da valência dos catiões de 
metais de transição e, em certas condições de operação, pela formação de lacunas de 
oxigénio. Desta forma, o material de cátodo comporta-se como um condutor misto (iónico 
e electrónico). Estes óxidos condutores mistos permitem uma diminuição significativa das 
perdas por polarização, reduzindo as temperaturas de operação.  
 Actualmente, os manganatos de lantânio (LSM) dopados com Ca ou Sr são os 
materiais de cátodo mais frequentemente utilizados, juntamente com electrólitos 
baseados na zircónia (Gellings and Bouwmeester, 1997). Estes materiais são 
razoavelmente estáveis em contacto com a zircónia, apresentando um coeficiente de 
expansão térmica semelhante ao deste electrólito (Shuk et al., 1994). 
 Contudo, as aplicações em SOFCs de temperatura intermédia requerem uma 
actividade electroquímica superior à do LSM (Badwal, 2001). A família de materiais La1-
xSrxFe1-yCoyO3-δ (LSFC) tem sido extensamente estudada para aplicação como material 
de cátodo devido às suas excelentes propriedades de transporte e cinética de processo 
de eléctrodo (Stevenson et al., 1996; Huang et al., 1998a; Ramos and Atkinson, 2004). 
Estes materiais são estáveis quando em contacto com electrólitos baseados na céria e 
  I - Introdução 
 73
apresentam um coeficiente de expansão térmica relativamente baixo, nomeadamente, o 
valor correspondente ao La0,8Sr0,2Fe0,8Co0,2O3-δ é 15,4x10-6 K-1 no intervalo de 
temperaturas de 373-1073 K (Tai et al., 1995). 
 Os materiais utilizados como ânodo requerem uma elevada estabilidade em 
atmosferas redutoras. Os metais de transição são os melhores candidatos devido à sua 
elevada actividade catalítica. Contudo, a diferença entre os coeficientes de expansão 
térmica dos metais e o electrólito ZEI impede a sua utilização na forma de camadas 
porosas, pois tendem a separar-se durante os ciclos térmicos, provocando desta forma 
um aumento significativo da resistência do eléctrodo (Gellings and Bouwmeester, 1997). 
Este problema foi ultrapassado através da sinterização na superfície do electrólito de 
cermets de ZEI e pequenos grãos metálicos. O metal que se mostrou ser o melhor 
candidato para utilização como ânodo foi o Ni, tendo em conta a respectiva volatilidade, 
estabilidade química, actividade catalítica e custo (Hirschenhofer et al., 2000; Badwal, 
2001). Estes cermets, com 30 a 40% volume de Ni, utilizados como ânodos são 
caracterizados por terem uma porosidade de 20 a 40%. No entanto, a estabilidade 
durante longos períodos de operação está limitada pela tendência das partículas de Ni a 
aglomerarem e a separarem-se da ZEI (Badwal, 2001). Adicionalmente, os catalisadores 
de Ni quando são utilizados com hidrocarbonetos combustíveis, e operam a temperaturas 
impróprias, têm propensão a serem desactivados através da formação de depósitos 
carbonosos na superfície do catalisador (Yamamoto, 2000). A degradação do ânodo 
pode ser diminuída se for utilizada ZEI dopada com TiO2 (5 a 10% molar) em combinação 
com o Ni, dado que existe uma melhor adesão entre as partículas de Ni e o cerâmico 
ZEI-TiO2 (Skarmoutsos et al., 2000).  
 
 
 4.3. Membranas de cerâmicos condutores mistos 
 
 Os cerâmicos de óxidos condutores mistos são materiais promissores para 
aplicações de alta temperatura em membranas cerâmicas densas para separação de 
gases, a partir de misturas gasosas. Este tipo de membrana oferece potenciais soluções 
para os vários problemas com que se depara a implementação dos dispositivos de 
obtenção de hidrogénio através da oxidação parcial dos hidrocarbonetos de baixo peso 
molecular.  
 A reacção de oxidação de hidrocarbonetos de baixo peso molecular, como por 
exemplo o metano, é, actualmente, a principal forma de obtenção de H2. Nesta reacção o 
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metano é oxidado na presença de vapor de água, formando-se o "syngas", que é um gás 
sintético constituído por uma mistura de hidrogénio e monóxido de carbono (Equação 
I.4.8). Esta reacção tem a desvantagem de ser um processo altamente endotérmico 
( 225H01073 =Δ  kJ/mol). Um processo alternativo para a produção de hidrogénio é a 
oxidação parcial directa do metano utilizando oxigénio puro (CH4 + O2 → CO + 2H2). Esta 
reacção é razoavelmente exotérmica ( 23H01073 −=Δ  kJ/mol) e origina, também, uma 
razão molar óptima entre os produtos formados (H2/CO=2). Actualmente, a obtenção 
industrial de oxigénio consegue-se através da destilação criogénica do ar. Trata-se de 
uma tecnologia extremamente cara e que só se torna economicamente viável em 
instalações de grande escala. Desta forma, as instalações industriais para separação de 
oxigénio constituem o principal custo na obtenção do "syngas" (Dyer et al., 2000; 
Hendriksen et al., 2000).  
 Quando o oxidante gasoso (p. ex., o ar) e o combustível (p. ex., o gás natural) são 
fornecidos a uma membrana de um óxido condutor misto, conseguem-se as condições 
necessárias, de gradiente de pressão parcial de oxigénio e calor (proveniente das 
reacções de oxidação exotérmicas), para o processo de migração do oxigénio. Desta 
forma, a separação do oxigénio e a conversão do metano através da sua oxidação parcial 
estão combinados num único dispositivo (Figura I.4.2), eliminando a necessidade de 
processos separados para produção de oxigénio e oxidação do combustível.  
 A separação de gases através de membranas cerâmicas de óxidos condutores 
mistos não necessita de eléctrodos externos, dado que estes materiais são 
transportadores tanto iónicos (iões oxigénio) como electrónicos. Estes sistemas operam 
sem a necessidade de recorrer a uma fonte externa de energia eléctrica. Na verdade, é o 
gradiente de potencial químico que se estabelece através da membrana que constitui a 
força motriz para a separação de gases e migração do oxigénio.  
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Figura I.4.2- Membrana de cerâmico condutor misto para conversão de gás natural. 
  
 O material classicamente utilizado no transporte de oxigénio no estado sólido é a 
zircónia estabilizada com cálcia ou ítria. Este sistema transporta os iões oxigénio a partir 
da face rica em oxigénio para a face deficiente em oxigénio, requerendo, no entanto, 
eléctrodos para a transferência de electrões, dado que a zircónia estabilizada é um 
isolador electrónico. Desta forma, a necessidade de eléctrodos com um curto-circuito 
externo torna a utilização destes materiais impraticável à escala industrial. Assim, as 
membranas de cerâmicos condutores mistos constituem dispositivos mais simples, dado 
que a condutividade electrónica do sólido funciona como um curto-circuito para os 
electrões ou buracos electrónicos de forma a compensar o fluxo de oxigénio.  
 Os materiais para membranas electroquímicas devem obedecer aos seguintes 
requisitos: i) ser capazes de manter um elevado fluxo de O2; ii) ser caracterizados por 
coeficientes de expansão, induzidos térmica ou quimicamente, moderados; iii) ser 
estáveis em intervalos de pO2 extensos à temperatura de operação; iv) ser compatíveis 
com os catalisadores usados para a redução do oxigénio ou para a conversão do 
hidrocarboneto usado como combustível; v) ser suficientemente densos e resistentes 
para prevenir a falha mecânica.  
 As perovesquites do tipo ABO3 dopadas nas posições A e/ou B formam uma 
classe de materiais com as características referidas. As membranas de perovesquites 
modificadas tais como Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ (Dong et al., 2001; Shao et al., 2001; Wang 
et al., 2003), La0,2Sr0,8Fe0,2Co0,8Ox (Balachandran et al., 1995), La0,3Sr0,7Co0,8Ga0,2O3-δ, 
SrFe0,7Al0,3O3-δ (Kharton et al., 2004), SrCo0,5FeOx (Balachandran et al., 1995; 
Balachandran et al., 1997; Shao et al., 2001) têm sido estudadas utilizando catalisadores 
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evitar a necessidade de utilização de catalisadores. Tanto as membranas de 
Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ (Dong et al., 2001; Shao et al., 2001; Wang et al., 2003) como de 
SrCo0,5FeOx (Balachandran et al., 1995; Balachandran et al., 1997; Shao et al., 2001) são 
caracterizadas por elevados valores de fluxo (até 15 e 5 ml (STP)/min.cm2, 
respectivamente) do gás de alimentação com elevadas conversões de metano e 
selectividade de CO superiores a 95% (Bouwmeester, 2003). Estes valores de fluxo 
aproximam-se dos objectivos exigidos para comercialização destes dispositivos.  
 As membranas de Ba0,5Sr0,5Co0,8Fe0,2O3-δ apresentam elevada estabilidade a 
temperaturas elevadas (1123 K) para períodos de tempo superiores a 1000 horas (Shao 
et al., 2001). Contudo, a temperaturas inferiores observa-se uma diminuição da 
permeabilidade do oxigénio. Aparentemente, esta diminuição é causada por uma 
decomposição da perovesquite em duas fases, e segregação. No entanto, de uma forma 
geral, conseguem-se as conversões de metano e selectividades de CO superiores a 95% 
desde que se tenham em conta os seguintes factores: i) a espessura da membrana (0,2-
1,5 mm); ii) o tempo de residência do gás de alimentação; iii) a temperatura de operação. 
Estes factores devem ser ajustados de modo a que o fluxo de oxigénio através da 
membrana assegure uma razão molar CH4/O2 igual a 2. As tentativas realizadas para 
obtenção de membranas mais finas, tempos de residência superiores ou temperaturas 
superiores diminuem a selectividade do CO. As alterações destes factores em sentidos 





Ao longo deste capítulo procedeu-se a uma análise dos requisitos impostos a 
materiais condutores iónicos, electrónicos e mistos, com aplicações diversas em sistemas 
de conversão de energia, tais como os sensores electroquímicos de oxigénio, as pilhas 
de combustível e as membranas permeáveis. É evidente que as famílias de materiais 
usadas em todos estes dispositivos possuem semelhanças enormes. É igualmente 
evidente que embora a zircónia estabilizada continue a ser um material de referência 
para todas estas aplicações, seria muito interessante obter materiais alternativos com 
melhores propriedades.  
Adoptando como referência a exploração das relações existentes entre 
composição, estrutura, processamento, microestrutura e propriedades, o presente 
trabalho optou pelo estudo de materiais derivados do LaGaO3. Convenientemente 
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dopado, este tipo de materiais possui condutividade iónica dominante, ou mista, 
explorando lógicas distintas de substituição. Para além do papel destes efeitos, explorou-
-se ainda o efeito do processamento, com as inevitáveis consequências em termos 
microestruturais e de propriedades. Finalmente, procurou influenciar-se o comportamento 
deste tipo de materiais através de um processo que vem sendo designado por 
engenharia das fronteiras de grão. Tendo esta última direcção explorado claramente o 
domínio da condução mista, este tipo de incursão pareceu plenamente justificado pela 
novidade de que se reveste. Nos próximos capítulos será apresentada a componente 
experimental e discussão de resultados, que se espera que justifique plenamente, e 
beneficie do conteúdo e organização deste capítulo de revisão de conhecimentos. 
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II - REALIZAÇÃO EXPERIMENTAL 
 
 
Neste capítulo são descritos os procedimentos experimentais utilizados, 
organizados em quatro grupos principais: 
i) preparação dos materiais, em que se descrevem os procedimentos seguidos na 
obtenção das amostras; 
ii) caracterização física, com destaque para a densidade, permeabilidade física, 
expansão térmica e dureza; 
iii) caracterização estrutural e microestrutural, em que se faz referência às 
técnicas de DRX, usada na caracterização estrutural, e MEV e estereologia utilizadas 
para caracterização microestrutural; 
iv) caracterização eléctrica e electroquímica, em que se fazem considerações, 
tanto sob o ponto de vista teórico como experimental, de medidas de condutividade em ar 
e em função da pressão parcial de oxigénio, e de medidas da permeabilidade 
electroquímica ao oxigénio. 
 
 
1. Preparação de materiais 
 
1.1. Método cerâmico 
 
 Os materiais pertencentes às seguintes famílias foram preparados através do 
método  cerâmico convencional: 
 - La0,95Sr0,05Ga1-xMgxO3-δ (x=0; 0,05; 0,10 e 0,15); 
 - La0,95Sr0,05Ga0,9-xAlxMg0,10O3-δ (x=0; 0,05; 0,10; 0,15; 0,20; 0,25 e 0,30). 
a partir dos precursores de elevada pureza La2O3 (Merck), Ga2O3 (Aldrich), MgO 
(Panreac), SrCO3 (Merck) e Al(OH)3 (Merck). O La2O3 e o MgO foram previamente 
calcinados a 1100ºC durante 30 min para eliminar os vestígios de hidróxidos e 
carbonatos. Os reagentes foram misturados nas quantidades estequiométricas 
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adequadas por moagem mecânica em etanol numa cuba de Nylon com bolas de zircónia, 
durante 30 minutos. A mistura, depois de seca numa estufa, foi calcinada a 1100ºC 
durante 12 horas. Cada composição foi desagregada novamente por moagem em etanol 
durante 30 minutos. Os pós obtidos depois de secagem em estufa foram prensados 
uniaxialmente na forma de pastilhas de secção transversal circular, que foram 
seguidamente sinterizadas a alta temperatura de forma a obter amostras cerâmicas 
densas. Na Tabela II.1.1 são apresentadas as siglas que vão ser utilizadas ao longo 
deste trabalho para referenciar cada uma das composições estudadas e a respectiva 
temperatura de sinterização. 
 
Tabela II.1.1- Materiais preparados pelo método cerâmico convencional e respectiva referência. 




Sigla de referência 
La0,95Sr0,05GaO3-δ 1550 LSG1550 
La0,95Sr0,05Ga0,95Mg0,05O3-δ 1550 LSGM5 
La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O3-δ 1550 LSGM10 
La0,95Sr0,05Ga0,85Mg0,15O3-δ 1550 LSGM15 
   
La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O3-δ 1600 LSGMA0 
La0,95Sr0,05Ga0,85Al0,05Mg0,10O3-δ 1600 LSGMA5 
La0,95Sr0,05Ga0,80Al0,10Mg0,10O3-δ 1600 LSGMA10 
La0,95Sr0,05Ga0,75Al0,15Mg0,10O3-δ 1600 LSGMA15 
La0,95Sr0,05Ga0,70Al0,20Mg0,10O3-δ 1600 LSGMA20 
La0,95Sr0,05Ga0,65Al0,25Mg0,10O3-δ 1600 LSGMA25 
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1.2. Activação mecânica 
 
Os precursores utilizados na preparação da composição La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O3-
δ por activação mecânica foram os mesmos já referidos na secção II.1.1. O La2O3 e o 
MgO foram igualmente pré-calcinados a 1100ºC durante 30 min, e o SrCO3 foi 
decomposto a 1100ºC durante 10 horas. As quantidades estequiométricas de cada 
precursor foram misturadas previamente por moagem em álcool numa cuba de Nylon 
com bolas de zircónia, durante 30 min. Seguidamente, a mistura foi levada até à secura 
numa estufa, separaram-se as bolas e só então foi iniciada a activação mecânica, que 
consiste em fazer a moagem a seco, numa cuba de Nylon de volume interno 100 cm3, 
utilizando bolas de zircónia de diâmetro 1 cm. A razão massa de reagentes / massa de 
bolas de zircónia utilizada foi de 1/10. A activação mecânica foi efectuada durante 60 
horas, com uma velocidade de rotação do moinho de 380 rpm, sendo de salientar que ao 
fim de cada 10 minutos de moagem foi feita uma desagregação da mistura sólida no 
interior da cuba. A curva de sinterização do pó activado mecanicamente foi determinada 
por ATD. Desta forma, foi possível obter corpos cerâmicos densos por sinterização a 




































Figura II.1.2- Representação esquemática da montagem utilizada na impregnação das pastilhas 
de LSGM com LaFeO3.  
LSGM 
1.3. Impregnação das amostras com Fe 
 
 Ao longo do trabalho serão utilizadas as siglas LSGMmc, para referenciar as 
amostras de La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O3-δ preparadas pelo método cerâmico, e LSGMam, 
para as amostras de La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O3-δ preparadas por activação mecânica dos 
precursores. 
A produção de amostras cerâmicas densas de LSGM com impregnação selectiva 
das fronteiras de grão com Fe foi seguramente a parte deste trabalho que apresentou 
maiores dificuldades na sua concretização. Para além dos procedimentos a seguir 
descritos, foram testadas, sem sucesso, várias alternativas, incluindo a impregnação de 
amostras porosas, ou do pó, com soluções aquosas de FeCl3.6H20 e posterior 
sinterização. Em ambos os casos, as temperaturas de sinterização demasiado altas 
provocaram a difusão do Fe para o interior do grão, destruindo a microestrutura 
pretendida. Além disso, a impregnação de amostras porosas de LSGM apresentou uma 
dificuldade adicional pelo facto de não se ter conseguido impregnar a amostra ao longo 
de toda a sua espessura, dado que uma simples inspecção visual de um corte da secção 
transversal das amostras revelou que as camadas interiores apresentavam a cor 
castanha clara característica das amostras de LSGM sem Fe.  
A impregnação selectiva com Fe das fronteiras de grão foi conseguida através de 
um processo de activação térmica. Inicialmente foram realizados ensaios preliminares de 
impregnação por difusão termicamente activada de uma amostra LSGMmc (Amostra 1) 











Neste processo, a amostra de LSGMmc, com as faces cuidadosamente polidas 
com pasta de diamante de 3 µm, foi submetida a três ciclos térmicos sucessivos de 1 
hora a 1550ºC, localizada entre duas pastilhas de LaFeO3. Este processo foi repetido 
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com mais duas amostra de LSGMmc. Foi também testada uma variante em que se 
assistiu o gradiente químico para a difusão com a aplicação de um campo eléctrico de 
modo a que a superfície da amostra a impregnar ficasse a um potencial negativo, deste 
modo aumentando a força motriz para a difusão dos catiões de ferro. Contudo, os 
resultados não foram satisfatórios, sobretudo devido à temperatura relativamente baixa a 
que o processo podia decorrer (1000°C) e que era limitada pela montagem experimental, 
pelo que se reteve a activação térmica simples.    
As pastilhas de LaFeO3 foram preparadas a partir da mistura estequiométrica de 
La2O3 e Fe2O3 através do método cerâmico em tudo semelhante ao utilizado para o 
processamento do LSGM. A mistura foi seca numa estufa e de seguida calcinada a 
1100ºC durante 2 horas. Seguiu-se novamente uma moagem em etanol e secagem em 
estufa. As pastilhas de LaFeO3 foram prensadas numa prensa uniaxial utilizando um 
molde de 2 cm de diâmetro, e depois sinterizadas a 1550ºC durante 2 horas.  
Foram preparadas mais sete amostras de LSGMmc e impregnadas com Fe por 
difusão térmica, mas agora aplicando uma suspensão de LaFeO3 em etilenoglicol em 
ambas as faces das amostras. As amostras depois de serem colocadas numa estufa para 
secar o etilenoglicol, foram submetidas a sucessivos ciclos de tratamento térmico em ar 
de 1 hora a 1550ºC. A Amostra 2 foi submetida a três ciclos, a Amostra 3 foi submetida a 
dois ciclos e a Amostra 4 a um ciclo. As Amostras 5 e 6 receberam um tratamento 
semelhante, diferindo, no entanto, relativamente às amostras anteriores na temperatura a 
que foram realizados os ciclos térmicos (1 hora a 1450ºC), com o objectivo de estudar a 
influência da temperatura de impregnação no efeito microestrutural obtido. As Amostras 7 
e 8 foram preparadas com dois ciclos e três ciclos de impregnação de Fe de 1 hora a 
1550ºC, respectivamente, para realizar medidas de permeabilidade electroquímica. 
A influência do tamanho de grão foi estudada através da impregnação de quatro 
amostras de LSGMam com sucessivos ciclos de impregnação de 1 hora a 1450ºC. A 
Amostra 1 foi impregnada com um ciclo, a Amostra 2 com 2 ciclos e a Amostra 3 com três 
ciclos de impregnação. A Amostra 4 foi preparada com dois ciclos de impregnação para 
realizar medidas de permeabilidade electroquímica. 
A Tabela II.1.2 resume o tratamento das amostras impregnadas termicamente de 
cada material (LSGMmc e LSGMam). Todas as amostras, no final de cada ciclo de 



















MC1 Contacto 3 1550 
MC2 Suspensão 3 1550 
MC3 Suspensão  2 1550 
MC4 Suspensão  1 1550 
MC5 Suspensão  3 1450 
MC6 Suspensão  3 1450 
MC7 Suspensão 2 1550 
LSGMmc 
MC8 Suspensão 3 1550 
AM1 Suspensão  1 1450 
AM2 Suspensão  2 1450 
AM3 Suspensão  3 1450 
LSGMam 
AM4 Suspensão 2 1450 
 
 
1.4. Envelhecimento das amostras 
 
Amostras de LSGMmc e de LSGMam foram envelhecidas à temperatura de 
sinterização durante os seguintes períodos de tempo: 4, 12, 20, 28 e 36 horas. As 
amostras foram caracterizadas electricamente por espectroscopia de impedância ao fim 
de cada período de envelhecimento.  
 Foi também estudado o envelhecimento dos materiais impregnados com Fe. A 
Amostra 3 de LSGMmc e a Amostra 2 de LSGMam foram envelhecidas durante os 
períodos de tempo 2, 4, 8, 16 e 32 horas à temperatura de impregnação, com o objectivo 
de estudar a evolução da microestrutura destes materiais.  
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O grau de densificação das amostras preparadas foi avaliado relacionando a 
densidade aparente, determinada pelo método de Arquimedes por imersão em mercúrio, 
com a densidade teórica obtida com base no volume da célula unitária, este determinado 
a partir de padrões de difracção de raios X. O valor da densidade teórica da fase principal 
constituinte de cada material foi obtido a partir dos correspondentes parâmetros de rede. 
 
 
2.2. Permeabilidade física 
 
A correcta avaliação da permeabilidade electroquímica ao oxigénio exige que as 
amostras sejam suficientemente densas de forma a impedir a passagem de oxigénio 
através de eventuais poros que possam existir. A metodologia utilizada para verificar a 
permeabilidade física é relativamente simples e foi já utilizada em trabalhos anteriores 
(Figueiredo et al., 1999b). O procedimento consiste em colar a amostra na extremidade 
de um tubo, assegurando a estanqueidade da união, sendo fornecido ar comprimido com 
pressão variável através da outra extremidade do tubo. A existência de porosidade aberta 
na amostra cerâmica é denunciada pelo aparecimento de bolhas na sua superfície 
quando imersa em água.  
 
 
2.3. Expansão térmica 
 
 A expansão térmica das amostras densas pertencentes ao sistema 
La0,95Sr0,05Ga0,9-xAlxMg0,10O3-δ foi medida (utilizando provetes de secção rectangular com 
15 mm de comprimento) em ar num dilatómetro Netzsch 402EL, no intervalo de 
temperaturas desde 25 a 1100ºC, a uma velocidade de aquecimento de 10ºC/min. O 
coeficiente de expansão térmica (α) relaciona-se com a temperatura (T) através da 
Equação II.2.1: 
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  ( )TLdL 0=α   (II.2.1) 
 
sendo L0 o comprimento do provete à temperatura ambiente e dL a variação de 
comprimento que o provete sofre com o aumento da temperatura  durante o ensaio.  
 
 
2.4. Dureza de Vickers 
 
 A resistência superficial das amostras densas pertencentes ao sistema 
La0,95Sr0,05Ga0,9-xAlxMg0,10O3-δ foi determinada através do ensaio de dureza de Vickers, 
utilizando um indentador mecânico Shimadzu. Os ensaios foram realizados aplicando a 
carga durante 15 s em cada medida. Para cada amostra foram realizadas 6 medidas, 
sendo a dureza de cada material obtida a partir da média desses valores.  
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3. Caracterização estrutural e microestrutural 
  
3.1. Difracção de raios-X 
 
 Para a caracterização estrutural dos materiais preparados recorreu-se à difracção 
de raios X (DRX), tendo sido utilizado um difractómetro Rigaku Geigerflex D/Max - C 
series, com radiação Kα do cobre monocromática de comprimento de onda 1,541x10-10 
m. Os difractogramas foram adquiridos entre 2θ=10 e 110°, com acréscimos de 0,02 em 
unidades 2θ e tempo de aquisição de 10 s por ponto. A determinação dos parâmetros de 
rede foi feita por ajuste simples dos perfis dos difractogramas usando a rotina disponível 
no programa FullProf.2k (Version 3.70), uma vez que a estrutura destes materiais está 
bem documentada na literatura. 
 
 
 3.2. MEV/EDE 
 
 Na caracterização microestrutural realizada por microscopia electrónica de 
varrimento (MEV) foi utilizado um microscópio Hitachi S4100 equipado com um detector 
para espectroscopia de dispersão de energia (EDE), para avaliação da existência e 
distribuição de segundas fases. A distribuição do Fe nas amostras impregnadas foi 
realizada por EDE, e parcialmente quantificada recorrendo a métodos semi-quantitativos 
para análise dos espectros. Os pós activados mecanicamente foram analisados com  
outro microscópio (Hitachi Su70) de resolução superior.     
 As amostras cerâmicas foram previamente polidas com pasta de diamante 
(Struers) e posteriormente atacadas termicamente, durante 30 minutos, a uma 
temperatura 100ºC inferior à temperatura de sinterização. Os pós foram simplesmente 
depositados sob uma fita adesiva de carbono e posteriormente cobertos com um filme do 
mesmo material.  
 
  
3.3. Estereologia quantitativa 
 
 A estereologia quantitativa permite determinar certas características da 
microestrutura de uma amostra com base na análise de imagens obtidas por MEV sobre 
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superfícies polidas. Parâmetros típicos que podem ser determinados por esta técnica são 
os tamanhos médios de grão, percentagem de fases, áreas de contacto entre fases, etc. 
(Anderwood, 1970). Existem várias abordagens possíveis para determinar os parâmetros 
referidos, no entanto, o método mais comum para determinar o tamanho médio de grão 
consiste em traçar linhas aleatórias sobre a micrografia e medir o comprimento de 
segmentos de recta que atravessam cada grão aí representado. Depois de efectuado um 
elevado número de medidas, é possível calcular o tamanho médio de grão, assim como 
traçar um histograma com a distribuição de tamanhos. Quando as amostras são 
suficientemente densas, pode assumir-se que não há porosidade e o método pode 
simplificar-se, medindo apenas o número de fronteiras de grão por linha de teste. O 
tamanho médio de grão é então determinado pelo quociente entre esse número e o 
comprimento da linha de teste. A superfície em que se fazem as medidas representa um 
corte horizontal na amostra, seccionando cada grão em diferentes planos, cuja área de 
intercepção com o grão varia, não só com o tamanho desse grão, mas também com a 
distância relativamente ao centro do grão. A fim de corrigir esta possível fonte de erro, 
através de análises estatísticas, Mendelson concluiu que é necessário multiplicar os 
resultados obtidos por 1,56 (Mendelson, 1969). Neste trabalho, foi utilizado um programa, 
desenvolvido por Abrantes, que permite a determinação do tamanho médio de grão a 
partir das micrografias obtidas por MEV (Abrantes, 2001). 
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4. Caracterização eléctrica e electroquímica 
 
 4.1. Espectroscopia de impedância em ar 
 
 Inicialmente as medidas de condutividade dos óxidos foram feitas utilizando 
métodos dc. No entanto, esta técnica revelou-se desadequada devido aos efeitos 
relacionados com o comportamento das fronteiras de grão e dos eléctrodos, que 
mascaravam o verdadeiro comportamento do volume do material. Estas incertezas 
podem ser ultrapassadas utilizando a espectroscopia de impedância. Esta técnica 
consiste na aplicação de uma tensão sinusoidal a um sistema eléctrico e no registo da 
sua resposta, medindo-se a amplitude e a alteração de fase da resposta em termos de 
corrente. Esta técnica permite determinar a impedância directamente no domínio da 
frequência, o que torna desnecessária a utilização de ferramentas matemáticas 
complexas, tais como a transformada de Fourier. A utilização de sistemas automáticos 
baseados em analisadores de impedância permite aplicar o estímulo e medir a resposta 
do sistema numa larga gama de frequências (geralmente de 10-3 a 106 Hz).  
 A resposta global de um material à aplicação de um estímulo eléctrico sinusoidal é 
o resultado da ocorrência no interior do material de um conjunto de processos 
microscópicos que são originados por fenómenos de polarização, tais como (Barsoum, 
1997); 
 - polarização electrónica: consiste na deslocação da nuvem electrónica 
relativamente ao seu núcleo, quando o material é submetido a um campo eléctrico 
externo; 
 - polarização iónica: consiste na deslocação elástica de iões, relativamente à sua 
posição de equilíbrio, quando sujeitos à acção de um campo eléctrico externo; 
 - polarização dipolar: consiste na deslocação de iões entre diferentes posições de 
equilíbrio da rede, para as quais a probabilidade de ocupação depende da intensidade do 
campo eléctrico externo a que estão sujeitas; este mecanismo de polarização é também 
chamado polarização por salto de iões e é um caso particular da polarização iónica; 
 - polarização interfacial ou por carga espacial: resulta do facto de sempre que 
duas fases entram em contacto, a sua junção origina uma interface electricamente 
carregada.  
 A impedância de um sistema pode ser determinada aplicando ao sistema um sinal 
de tensão ( )mv(t) V sen tω= , envolvendo uma frequência fixa πϖ= 2f , e medindo a 
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resposta estacionária da corrente ( ) ( ).tsenIti m φ+ω=  Se o comportamento do sistema 
não for puramente resistivo, apresenta uma diferença de fase (ϕ) relativamente à tensão. 
A impedância é definida como sendo ( ) ( ) ( )titvZ =ω , sendo este um conceito mais geral 
que a resistência, dado que considera o desfasamento entre a corrente e a tensão.  
 A impedância pode representar-se através de um número complexo 
( ) ''' iZZZ +=ω , com as coordenadas rectangulares (Figura II.4.1): 
 ( ) θ== cosZZZRe '   (II.4.1) 
 ( ) θ== senZZZIm ''   (II.4.2) 
sendo ( )''' ZZarctg=θ  o ângulo de fase e o módulo ( ) ( )2 2Z Z' Z ''= + , podendo ser 
convertidos em coordenadas polares: 
 
 ( ) ( ) θ=θ+θ=θ+θ=+=ω i''' eZisencosZsenZcosZiZZZ   (II.4.3) 
 
 
Figura II.4.1- Representação da impedância, Z, em coordenadas rectangulares. 
 
Os espectros de impedância obtidos com Z(ω) em função da frequência ω, podem 
pois ser representados num diagrama de Argand. O espectro de uma amostra de um 
óxido cerâmico condutor iónico consiste, essencialmente, numa sucessão de 
semicírculos, mais ou menos descentrados relativamente ao eixo real, semelhante ao 
modelo apresentado na Figura II.4.2. O número de semicírculos visíveis depende da 
temperatura e da gama de frequências a que se fazem as medidas.  
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Figura II.4.2 – Representação de um espectro de impedâncias e circuito equivalente associado; 
Rig= resistência do interior do grão; Cig= capacidade do interior do grão; Rfg= resistência da 
fronteira de grão; Cfg=capacidade da fronteira de grão; Rel=resistência de polarização do 
eléctrodo; Cel=capacidade do eléctrodo. (R1=Rig; R2=Rig+Rfg; R3=R2+Rel). 
 
A interpretação dos espectros é normalmente feita recorrendo a circuitos 
equivalentes semelhantes ao apresentado na Figura II.4.2. Este circuito foi originalmente 
aplicado a electrólitos sólidos por Bauerle (Bauerle, 1969) e consiste numa série de 
elementos (RC) com tempos de relaxação correspondentes a fenómenos de polarização 
diferenciados. O modelo microestrutural que tem sido amplamente utilizado para 
correlacionar os componentes do circuito equivalente e as quantidades físicas 
características do material é o modelo de tijolos em camada. 
Normalmente, distinguem-se três processos durante o transporte de carga através 
de um sólido policristalino: i) a condução no interior do grão; ii) a condução através da 
fronteira de grão; iii) o transporte através da interface material-eléctrodo. Cada um destes 
processos é representado por elementos (RC) independentes que, dependendo dos 
valores relativos dos seus tempos de relaxação, originam três semicírculos nos espectros 
de impedâncias (Figura II.4.2). Geralmente, o semicírculo observado às frequências mais 
elevadas é atribuído aos fenómenos que ocorrem no interior do grão e deverá sempre 
passar pela origem, o das frequências intermédias a fenómenos que ocorrem nas regiões 
de fronteira de grão e o das baixas frequências relaciona-se com a polarização dos 
eléctrodos. Os valores da resistência do circuito são obtidos a partir das intercepções 
com o eixo real, enquanto que os valores da capacidade são obtidos a partir da 
frequência correspondente ao ponto máximo em cada semicírculo.  
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Os semicírculos são, frequentemente, centrados num ponto situado abaixo do 
eixo real. Estas são situações em que o ângulo de descentragem βi toma valores 
diferentes de zero, afastando-se do comportamento ideal, como consequência de o 
semicírculo ser originado por mais que um fenómeno com tempos de relaxação muito 
próximos. De um ponto de vista matemático, o condensador pode ser substituído por um 
elemento de fase constante (Q ou CPE). Até ao momento, ainda não há interpretação 
física para este elemento, mas, no entanto, é muito utilizado na interpretação de 
resultados de espectroscopia de impedância de sistemas electroquímicos do estado 
sólido, sendo a sua impedância definida como: 
 
 ( ) Qi
1)Q(Z
nω=   (II.4.4) 
 
sendo Q uma pseudo-capacidade e n uma medida do desfasamento igual a 1-2βi/π. Estes 
parâmetros relacionam-se com a frequência de relaxação 0ϖ  através de  
 
 ( )1 n0 RQϖ =   (II.4.5) 
 





ϖ =   (II.4.6) 
 




n nC R Q
−⎛ ⎞⎜ ⎟⎝ ⎠=   (II.4.7) 
 
 A distribuição da impedância em função da frequência sobre cada semicírculo 



























ZZ   (II.4.8) 
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sendo Zi o ponto de intersecção de alta frequência do semicírculo com o eixo real, Ri o 
diâmetro do semicírculo respectivo, ω a frequência angular do sinal de medida, ω0i a 
frequência de relaxação do semicírculo, e βi  o ângulo de descentragem do semicírculo 
relativamente ao eixo real. A literatura mostra que a utilização de elementos de fase 
constante é prática corrente na interpretação de espectros de impedâncias, no entanto, a 
sua interpretação física é mais controversa.  
 Nas zonas de fronteira de grão observa-se um maior desvio de n ao valor 1, pois 
existem várias condições alternativas para a migração dos iões O2- nas configurações 
iónicas desordenadas. Como cada condição de migração apresenta um tempo de 
relaxação que lhe é característico, a distribuição de tempos de relaxação dispersa-se. 
Nas fronteiras de grão os iões não se encontram tão densamente empacotados como 
nos grãos, pelo que os momentos dipolares devidos ao deslocamento iónico induzido 
pela migração dos iões O2- nas fronteiras de grão devem ser maiores quando 
comparados com os dos grãos. Este aumento dos momentos dipolares provoca um 
aumento do factor de perda dieléctrica das fronteiras de grão (Kurumada et al., 2005). 
 Representações alternativas dos resultados obtidos por espectroscopia de 
impedância, tal como tan δ vs. f, permitiram num trabalho recente caracterizar 
peculiaridades estruturais do LSGM (Kurumada et al., 2006). Sendo, segundo alguns 
autores (Drennan et al., 1997; Mathews and Sellar, 2000), a existência de uma estrutura 
geminada, composta por diferentes domínios, intrínseca dos galatos de lantânio dopados, 
o interior dos grãos destes materiais também compreende este tipo de estrutura 
cristalográfica. A representação do factor de perda (tan δ) em função da frequência, na 
zona correspondente ao semicírculo das frequências mais elevadas do espectro de 
impedância,  permitiu detectar dois picos de relaxação dieléctrica, os quais indicam  que 
o circuito equivalente de um grão que compreende estruturas geminadas  consiste em 
dois elementos (RC) em paralelo. Desta forma, prevê-se que existam dois percursos 
paralelos de difusão dos iões O2-, sendo um deles através do interior dos domínios e o 
outro ao longo das paredes dos domínios (Kurumada et al., 2006).  
 Microestruturas invulgares podem originar desvios ao modelo de tijolos em 
camada em materiais com fronteiras de grão resistivas, conduzindo, assim, a alterações 
distintas da impedância específica da fronteira de grão, mesmo considerando constante o 
tamanho médio de grão e assumindo propriedades de fronteira de grão uniformes (Fleig 
and Maier, 1998). Dependendo do padrão de fronteira de grão considerado, a sua 
resistência efectiva pode aumentar ou diminuir. Como consequência do desvio ao modelo 
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de tijolos em camada, a resistência do semicírculo de frequências intermédias no plano 
complexo de impedância é, frequentemente, dependente da condutividade do interior do 
grão. Podem também observar-se desvios a uma dependência do tipo Arrhenius da 
variação da condutividade da fronteira de grão com a temperatura, diferenças nos valores 
da capacidade efectiva e no tempo de relaxação do semicírculo da fronteira de grão 
relativamente aos valores obtidos no modelo de tijolos em camada, e, adicionalmente, 
podem observar-se desvios à idealidade no semicírculo das frequências intermédias 
(Fleig and Maier, 1998).  
  Desvios ao comportamento ideal podem também dever-se a interferências da 
montagem experimental e/ou ao equipamento utilizado. Por exemplo, o aparecimento de 
fenómenos indutivos a alta frequência é relativamente vulgar e pode dever-se a correntes 
induzidas nos fios de platina pela resistência de aquecimento do forno. Estes são mais 
frequentes a alta temperatura e podem ser estimados considerando uma indutância L, em 
série com os restantes elementos constituintes do circuito. 
Neste trabalho os espectros de impedância das amostras foram obtidos através 
de um analisador de impedância Hewlett Packard 4284A. A gama de frequências 
analisadas foi entre 20 Hz e 1 MHz e a amplitude de sinal foi de 0,25 V. O tempo de 
estabilização entre cada incremento de frequência foi de 1 s.  
A espectroscopia de impedância foi utilizada para determinação da condutividade 
em ar das amostras a diferentes temperaturas (250-700ºC), e ainda, para determinação 
da condutividade em função da pressão parcial de oxigénio, também a diferentes 
temperaturas (900, 800, 750 e 700 ºC). Foi feito o ajuste dos espectros de impedância a 
circuitos equivalentes, através de um método de mínimos quadrados não lineares 
desenvolvido por Boukamp (Boukamp, 1986). As resistências obtidas do interior do grão 
(Rig) e da fronteira de grão (Rfg) foram convertidas em condutividade eléctrica (σ) 
considerando a geometria da amostra: 
 
 AR
L=σ   (II.4.9) 
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 4.2. Espectroscopia de impedância em função da pressão parcial de 
oxigénio 
 
Para determinação da condutividade das amostras em função da pressão parcial 
de oxigénio foi utilizada a montagem representada na Figura II.4.3. Nesta montagem é 
utilizada uma célula de concentração que envolve um eléctrodo de referência, em 
contacto com o ar, e um eléctrodo de medida, em contacto com uma atmosfera com 
pressão parcial de oxigénio variável. A variação da pressão parcial de oxigénio foi 
efectuada, no sentido das menores pressões, através de um fluxo de N2, ou N2+5%H2 de 
150 ml/min, tendo-se utilizado um medidor de caudal constituído por um controlador 
Bronkhorst HI-TEC, modelo E-5513-FA, associado a um fluxímetro da mesma marca, 
modelo F-201C-FA-22-V, com caudal máximo de 250 ml/min (N2). Os espectros de 
impedância foram obtidos durante a re-oxidação da atmosfera, que ocorre após a 
interrupção do fluxo gasoso, por efeito da permeabilidade dos constituintes do forno 
(permeabilidade electroquímica dos electrólitos, mas também de eventuais falhas de 
vedação). A pressão parcial de oxigénio, (pO2), é medida com um sensor potenciométrico 












RTV   (II.4.10) 
 
em que V é a força electromotriz da célula electroquímica, P1 é a pressão parcial de 
oxigénio na atmosfera junto do eléctrodo de referência (tida como 0,21 atm) e P2 é a 
pressão parcial de oxigénio junto do eléctrodo de medida.  
A partir dos valores de condutividade obtidos em função da pressão parcial de 
oxigénio foram determinadas a contribuição da condutividade iónica (σi) e a contribuição 
da condutividade electrónica do tipo p (σp) através de um ajuste pelo método dos 




pit pOσ+σ=σ   (II.4.11) 
 
 A Equação II.4.11 foi obtida desprezando a contribuição da condutividade 
electrónica do tipo n, pois não há evidência para a ocorrência deste tipo de condução nos 
materiais aqui estudados, em condições redutoras. 







Figura II.4.3- Representação esquemática da montagem utilizada na determinação da 
condutividade das amostras em função da pressão parcial de oxigénio. 1- Entrada do fluxo 
gasoso; 2-Tubo de trabalho (Al2O3); 3- Forno; 4- Enrolamento de aquecimento; 5- Amostra; 6- 
Porta amostras (Al2O3); 7- Ligação do eléctrodo interior; 8- Ligação do eléctrodo exterior; 9- Saída 
do fluxo gasoso; 10- Termopar tipo B; 11- Sensor de ZEI; 12- Ligação do eléctrodo interior; 13- 
Ligação do eléctrodo exterior. 
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 4.3. Permeabilidade electroquímica 
  
A caracterização electroquímica foi realizada no intervalo de temperaturas de 850 
a 1000ºC, sendo o equipamento básico para obtenção destas temperaturas semelhante 
ao utilizado nas restantes técnicas de caracterização eléctrica: 
- fornos eléctricos verticais com enrolamento de Khantal; 
- tubos de suporte de alumina para manter a célula electroquímica no interior do forno; 
- fios de platina de 0,25 mm de diâmetro para assegurar as ligações eléctricas; 
- controlo da temperatura através da utilização de termopares de Cromel/Alumel (tipo K) e 
controladores de temperatura  Eurotherm 2116; 
- fonte de tensãoYokogawa 7651. 
 Neste trabalho foi desenvolvida uma nova configuração de célula electroquímica 
(célula A) que será apresentada na secção seguinte. 
 
  4.3.1. Dispositivo experimental e medidas em estado estacionário 
 
 A permeabilidade electroquímica é uma técnica baseada no transporte de 
oxigénio através do material quando este é submetido a um gradiente de pressões 
parciais de oxigénio. Trata-se de uma técnica dc útil na determinação da componente 







σσ=σ   (II.4.12) 
 
 Nos electrólitos sólidos, tais como os óxidos baseados em LaGaO3 dopados com 
Sr e Mg, em que a condutividade iónica, σi, é muito superior à condutividade electrónica, 
σel, a Equação II.4.12 é simplificada para 
 
 elA σ=σ   (II.4.13) 
 
A permeabilidade electroquímica ao oxigénio dos materiais estudados foi 
realizada utilizando uma célula electroquímica (célula A) com uma configuração 
desenvolvida neste trabalho (Figura II.4.4). 
 




Figura II.4.4- Representação esquemática da célula A para medidas de permeabilidade 
electroquímica: 1- Amostra, 2- ZEI, 3- selo de vidro, 4- eléctrodo de platina, 5- multímetro (sensor), 
6-fonte de tensão (bomba), 7- fio de platina. 
 
A célula A consiste numa pastilha de ZEI de diâmetro 18 mm com um entalhe na 
forma de uma circunferência com diâmetro de 10 mm, aproximadamente, onde são 
aplicados dois pares de eléctrodos de platina. Um dos pares de eléctrodos funciona como 
bomba e o outro como sensor de pO2. A amostra de material a caracterizar é colada em 
cima da pastilha de ZEI, utilizando um vidro com pontos de amolecimento e de fusão 
adequados. Estes dois componentes da célula electroquímica formam assim uma câmara 
de volume aproximado 0,079 cm3.  
O gradiente de pO2 é estabelecido através da bombagem electroquímica do 
oxigénio de dentro para fora da câmara, utilizando uma fonte de tensão externa 
(Yokogawa 7651). A célula encontra-se exteriormente rodeada por ar, o qual actua como 
pressão parcial de referência (P1). Utilizando um multímetro (Keithley 2700/Data 
Acquisition System) foi monitorizada a força electromotriz da célula (V) e a partir da 
Equação II.4.10 obteve-se o valor da pressão parcial de oxigénio dentro da câmara da 
célula electroquímica (P2).  
 Em condições de estado estacionário, depois de impor uma corrente através da 
bomba (Ibomba) para reduzir a pressão parcial de oxigénio no interior da célula, a 
permeação electroquímica da amostra, Io, irá equilibrar este fluxo de oxigénio: 
 
 bombao II =   (II.4.14) 
 
 A Equação II.4.14 despreza a permeabilidade do sensor de ZEI e quaisquer fugas 
que existam através do selo de vidro. É fundamental para a validação da primeira 
suposição que a permeabilidade do material a ser estudado exceda por algumas ordens 
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de grandeza a permeabilidade do sensor de ZEI. A existência de fugas de gás é um 
factor crítico e que depende principalmente da perícia desenvolvida na preparação das 
células. 
 A força electromotriz de circuito aberto (V) de uma célula condutora mista pode 
ser relacionada com o número de transporte iónico (ti) por: 
 




2i pOlndtF4RTV   (II.4.15) 
 
 Na Equação II.4.15 F, R e T têm os seus significados usuais e os limites superior 
e inferior de integração correspondem às pressões parciais de oxigénio no exterior (P1) e 
no interior (P2) da célula de medida. É prática comum usar soluções simplificadas da 
Equação II.4.15 para gamas específicas dos parâmetros relevantes envolvidos. Em 
particular, para condições em que σn é muito inferior a σi (condições oxidantes) e para os 
casos em que σn é muito inferior a σp, obtém-se: 
 
 ( )4124110po PPRTAFLI −σ=   (II.4.16) 
 
 A Equação II.4.16 representa uma relação linear do tipo y=bx, em que 
RTAFLIy o= , e ( )412411 PPx −=  e 0pb σ= . Na Figura II.4.5 pode observar-se a Equação 
























Figura II.4.5- Representação da permeabilidade electroquímica de uma amostra de LSGM em 
função da pressão parcial no interior da célula A de medida (P2) com a configuração desenvolvida 
neste trabalho.  




  4.3.2. Detecção de fugas  
 
 Se existirem fugas físicas no selo de vidro da célula e se o tamanho das fugas no 
selo de vidro se mantiver constante num intervalo de temperaturas, então o máximo da 
corrente iónica equivalente à fuga física deverá ser praticamente independente da 
temperatura, para um dado valor de P2. Isto significa que medidas a temperaturas 
diferentes com resultados semelhantes são uma forte indicação da existência de fugas 
físicas (Figueiredo et al., 1998). 
 O comportamento transiente da célula também pode ser utilizado de uma forma 
eficiente para avaliar a importância das fugas de gás nas medidas de permeabilidade. Em 
condições de comportamento transiente, o balanço mássico do oxigénio no interior da 
câmara da célula pode ser expresso por (Figueiredo et al., 1998): 
 
 ( )
2fuga o bomba O 2
I I S I 4Fdn dt 4FV RT dP dt+ − = =   (II.4.17) 
 
sendo 
2On  o número total de moléculas de oxigénio dentro da célula no tempo t, e V o 
volume do interior da célula. Esta equação pode ser utilizada para estudar tanto o 
processo de redução como o processo de reoxidação no interior da célula. No caso de se 
considerar um processo de reoxidação, Ibomba pode ser desprezado. De facto existe 
sempre uma pequena fuga electroquímica a atravessar a bomba, mesmo em condições 
de circuito aberto, mas assume-se que essa fuga é desprezável quando comparada com 
a permeabilidade electroquímica através da amostra. As soluções analíticas para a 
Equação II.4.17 foram encontradas simplificando para dois casos limites (Figueiredo et 
al., 1998): i) o oxigénio que entra através das fugas sobrepõe-se à permeabilidade da 
célula; ii) o oxigénio que permeia através da célula sobrepõe-se ao que passa através 
das fugas. Em ambos os casos, a fórmula que descreve o tempo requerido para atingir 
uma determinada pressão parcial de oxigénio pode ser expresso através de um tempo 
reduzido (t/t5), sendo t5 o tempo necessário para atingir 5% do valor da leitura final. Este 
tempo reduzido pode ser representado em função de P2. Neste tipo de representação, 
ilustrada pelas linhas na Figura II.4.6, detecta-se que a recuperação da atmosfera 
controlada através da difusão do gás é muito mais rápida do que a recuperação 
controlada pela permeabilidade electroquímica. Esta é uma consequência simples das 
dependências da pressão parcial de oxigénio de cada um dos processos (Figueiredo et 
al., 1998). 
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 O comportamento transiente típico, medido a diferentes temperaturas, encontra-se 
representado na Figura II.4.6. Os resultados experimentais obtidos às três temperaturas 
de medida com ambas as configurações de célula (configuração A e B) aproximam-se do 
comportamento característico de uma verdadeira permeabilidade electroquímica, sendo 
bastante distinto do comportamento previsto para o caso em que prevalece a difusão das 
moléculas de gás através de fugas existentes nos selos de vidro. Observa-se até que o 
tempo necessário para a recuperação da atmosfera do interior da célula até 5% do valor 
da leitura final, é ligeiramente superior ao previsto pelo modelo teórico. Este resultado 
sugere que outros factores podem limitar o fluxo de oxigénio, nomeadamente os 

















Figura II.4.6- Dependência de P2 da razão t(P2)/t5. A linha a cheio representa o comportamento 
controlado pela permeabilidade electroquímica e a linha tracejada representa o comportamento 
controlado pela difusão em fase gasosa. Os símbolos a cheio correspondem ao comportamento 
da célula A e os símbolos não preenchidos correspondem ao comportamento transiente da célula 
B nas diferentes temperaturas de medida: □ 1000ºC, ●○ 950ºC, ▲Δ 900ºC. 
 
  4.3.3. Validação da nova configuração de célula electroquímica 
 
 A configuração da célula electroquímica desenvolvida neste trabalho (Figura 
II.4.4) utiliza uma bomba e um sensor aplicados sobre a mesma superfície. De facto, 
podem enumerar-se alguns inconvenientes deste tipo de montagens, como o facto de o 
sensor e a bomba estarem separados somente por uma parte de ZEI que, em condições 
redutoras e à temperatura de utilização, pode tornar-se um condutor electrónico. Nestas 
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circunstâncias, parte da corrente bombeada pode induzir quedas óhmicas locais que 
constituem falsas variações na f.e.m. do sensor (Fouletier et al., 1975). Podem, ainda, 
ocorrer interferências entre as linhas de corrente da bomba e do sensor (Figueiredo et al., 
1999a).  
 No entanto, neste trabalho, a diferença de potencial aplicada na célula 
electroquímica pela fonte de tensão não ultrapassou os 100 mV, correspondendo este 
valor a uma pressão parcial de oxigénio que se situa claramente no domínio electrolítico 
da ZEI. Quanto à interferência que pode ocorrer entre as linhas de corrente da bomba e 
do sensor, tentou avaliar-se a influência deste efeito aplicando na bomba, com a câmara 
da célula aberta, valores crescentes de diferença de potencial e observando a sua 
influência no valor registado pelo sensor. Só foram detectadas interferências para valores 
de diferença de potencial superiores a 700 mV, sendo este valor bastante superior ao 
utilizado nestas medidas, como aqui já foi dito. Outra possível limitação desta 
configuração pode resultar do gradiente de concentração de oxigénio que se estabelece 
entre a superfície da amostra e os eléctrodos da bomba, que pode fazer com que o 
potencial medido pelos eléctrodos do sensor não corresponda a equilíbrio.  
Com o objectivo de validar a configuração de célula (A) desenvolvida neste 
trabalho foi também caracterizada uma amostra de LSGM com a célula electroquímica B 
(Figura II.4.7) já descrita por outros autores (Figueiredo et al., 1999b). A configuração da 
célula A é claramente mais vantajosa, dado que envolve a utilização de uma menor 
quantidade de ZEI e um único selo de vidro, economizando-se, assim, uma etapa na 
preparação das células. Além disso, é obviamente menor a probabilidade de existência 
de fugas através do selo de vidro.  
 A Figura II.4.8 compara resultados de permeabilidade obtidos com as duas células 
A e B e com amostras de LSGM com espessuras diferentes, a diferentes temperaturas. 
Estes resultados validam de forma inequívoca a célula de medida A desenvolvida no 
âmbito desta tese. Por outro lado, o efeito da espessura da amostra é o esperado de 
acordo com a Equação II.4.16, sugerindo que a permeabilidade é essencialmente 
determinada pela condutividade electrónica de tipo p.  
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Figura II.4.7- Representação esquemática da célula B para medidas de permeabilidade 
electroquímica: 1- Amostra, 2- ZEI, 3- eléctrodo de platina, 4- ZEI, 5- selo de vidro, 6- multímetro, 

























Figura II.4.8- Representação da permeabilidade electroquímica em função da pressão parcial no 
interior da célula de medida (P2) com a nova configuração de duas amostras de LSGM10 com 
espessuras diferentes (○ 1,75 mm e ● 1,33 mm) e de uma amostra de LSGMmc de espessura 
1,72 mm caracterizada com a célula de configuração tradicional (□). 
 
 As estimativas de condutividade electrónica do tipo p à pressão parcial de 
oxigénio de 1 atm, σp0, obtidas por ajuste dos pontos experimentais da Figura II.4.8 à 
Equação II.4.16, são apresentadas na Figura II.4.9, em coordenadas de Arrhenius. 



















Figura II.4.9- Representação de Arrhenius da condutividade electrónica do tipo p, à pressão parcial 
de oxigénio de 1 atm, de três amostras diferentes da composição La0,95Sr0,05Ga0,10Mg0,90O3-δ:● 
amostra com 1,33 mm de espessura; ○ amostra com 1,75 mm de espessura; □ amostra 
caracterizada com a célula de configuração tradicional.  
 
 Considerando um coeficiente de variação inferior a 2%, os valores são 
essencialmente os mesmos. A dispersão observada pode explicar-se com base nos erros 
experimentais associados, por exemplo, à determinação da área da amostra disponível 
para o transporte. Esta assume-se como circular e é estimada com base na medida de 
um diâmetro médio da área da superfície da amostra não coberta pelo selo de vidro. Ora, 
uma medida do diâmetro de 0,60 mm em vez de 0,63 mm, em que se comete um erro de 
cerca de 5%, conduz a um erro de mais de 10% na área calculada e que se reflecte 
directamente na determinação da condutividade.  
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III – RESULTADOS E DISCUSSÃO 
 
1. Estudo do efeito da adição de catiões substituintes no LSGM 
 
 As perovesquites baseadas  no LaGaO3 dopado com Sr e Mg (La1-xSrxGa1-yMgyO3-
δ, LSGM) foram recentemente propostas como um dos mais promissores candidatos para 
electrólitos sólidos de pilhas de combustível para temperatura intermédia (Ishihara et al., 
1994; Huang and Petric, 1996; Huang et al., 1998d). Os valores mais elevados de 
condutividade iónica obtêm-se com concentrações molares dos catiões substituintes 
compreendidas entre 10 a 20% (Gorelov et al., 2001). Contudo, a síntese de um material 
monofásico baseado no LSGM tem-se revelado difícil, devido à presença de vestígios de 
fases (ou fase) secundárias.   
 O estudo desenvolvido neste trabalho baseou-se no efeito do conteúdo de Mg nas 
propriedades eléctricas da perovesquite La0,95Sr0,05Ga1-xMgxO3-δ com valores de x 
compreendidos entre 0 e 0,15. O conteúdo de 5% molar de Sr foi seleccionado de forma 
a evitar a formação de fases secundárias, dado que o limite de solubilidade do Sr no La1-
xSrxGaO3-δ ocorre para x=0,10 (Ishihara et al., 1994). 
 As grandes desvantagens destes materiais são a sua baixa resistência mecânica 
e o elevado custo do gálio. Desta forma, a substituição parcial do Ga por um elemento 
mais barato é altamente desejável. Adicionalmente, um dos problemas associados ao 
LSGM é a vaporização do Ga a altas temperaturas (Yamaji et al., 2000; Stanislowski et 
al., 2005), que tem como consequência alterações químicas e electroquímicas no 
material. A substituição parcial do Ga por um elemento menos volátil, tal como o Al, 
revelou-se ser uma forma eficaz de estabilizar termodinamicamente a estrutura da 
perovesquite (Matraszek et al., 2003). Assim, neste trabalho foram também estudadas as 
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 1.1. Efeito do conteúdo de Mg 
 
O estudo do efeito do conteúdo de Mg foi feito com base nas seguintes 
composições La0,95Sr0,05Ga1-xMgxO3-δ com x = 0,00; 0,05; 0,10; 0,15, preparadas pelo 
método cerâmico convencional. Amostras densas de cada material foram obtidas por 
sinterização durante 4 horas a 1550ºC.  
 Os materiais preparados foram caracterizados em termos de estrutura, por 
difracção de raios-X (DRX), e em termos de microestrutura, por microscopia electrónica 
de varrimento (MEV). As propriedades de transporte foram estudadas por espectroscopia 
de impedância em ar e a pressões parciais de oxigénio variáveis. Foram também 
realizadas medidas de permeabilidade electroquímica ao oxigénio, de forma a quantificar 
a condutividade electrónica destes materiais.  
 
1.1.1. Caracterização estrutural  
 
 Os difractogramas de raios-X obtidos a partir das amostras densas de cada uma 
das composições com diferentes conteúdos de Mg encontram-se apresentados na Figura 
III.1.1. Os padrões de difracção dos materiais consistem, essencialmente, em picos 
pertencentes à fase da perovesquite LaGaO3 (PDF#83-0566). No entanto, os padrões de 
difracção das amostras LSG1550 e LSGM5 apresentam um pico de intensidade reduzida 
atribuído à fase secundária LaSrGa3O7 (PDF#00-045-0637). No padrão de difracção da 
amostra LSGM15 foi também detectada a fase secundária LaSrGaO4 (PDF#83-0566), 
que tem tendência a aparecer nas composições com maior conteúdo de magnésio 
(Huang et al., 1998b). Ambas as fases secundárias foram já identificadas por outros 
autores, tratando-se LaSrGa3O7 de uma fase refractária com ponto de fusão superior a 
1600ºC, enquanto que LaSrGaO4 é uma fase que, durante a sinterização se funde, dado 
que apresenta um ponto de fusão de aproximadamente de 1400ºC, recristalizando, 
depois, durante o arrefecimento (Huang et al., 1998d).  
A estrutura de todos os materiais baseados no galato de lantânio dopado com Sr 
e Mg, à temperatura ambiente, é ortorrômbica, com grupo espacial Imma, e os 
parâmetros de rede obtidos para cada material encontram-se representados na Tabela 
III.1.1, assim como outros dados estruturais importantes. Estes resultados apresentam 
um bom acordo com os parâmetros calculados por Khan e seus colaboradores para a 
simulação da estrutura do LaGaO3 com a mesma simetria: a = 5,485 Å; b = 7,752 Å; c = 
5,481 Å (Khan et al., 1998). Outros autores estudaram a estrutura de um monocristal de 
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La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O3-δ, tendo determinado uma estrutura cristalina com simetria 
ortorrômbica e grupo espacial Imma e com parâmetros de rede muito semelhantes aos 
obtidos neste trabalho: a=5,4989(2); b=7,79423(3); c=5,53806(2) (Vasylechko et al., 
2003).   
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Figura III.1.1- Padrões de difracção das amostras com diferentes conteúdos molares de Mg: (A) 
LSG1550, (B) LSGM5, (C) LSGM10, (D) LSGM15; os picos assinalados com símbolos pertencem a 
fases secundárias detectadas: ■ LaSrGa3O7 (PDF#00-045-0637), ● LaSrGaO4 (PDF#83-0566). 
 
Tabela III.1.1- Dados estruturais obtidos com as composições com diferentes conteúdos molares 
de Mg. 
Parâmetros de rede (Å) 
Material 
a b c 




LSG1550 5,4920 7,7770 5,5258 236,0 7,139 
LSGM5 5,5033 7,7970 5,5395 237,0 7,034 
LSGM10 5,5018 7,8013 5,5377 237,7 6,940 
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Apesar de em alguns dos primeiros estudos estruturais se ter apontado a simetria 
cúbica, nomeadamente por Huang e seus colaboradores (1998a), a maioria dos estudos 
posteriores realizados por técnicas mais precisas, como sejam a difracção de neutrões 
(Slater et al., 1998) ou a caracterização de monocristais (Vasylechko et al., 2003), são 
coincidentes ao referir a distorção ortorrômbica da rede cristalina do LSGM com baixa 
concentração de dopantes, de resto em consonância com estudos recentes (Lerch et al., 
2001; Zheng et al., 2004); (Kajitani et al., 2003; Kajitani et al., 2005; Kajitani et al., 2006). 
Todavia, estas diferenças, assim como as diferenças nos parâmetros de rede patentes 
nos diversos estudos, sugerem que o controlo do processamento de materiais no sistema 
La2O3-Ga2O3-SrO-MgO é efectivamente uma tarefa complexa. Deste ponto de vista e dos 
possíveis efeitos nas propriedades eléctricas, é importante analisar com mais atenção a 
evolução dos parâmetros estruturais com a composição. 
De acordo com a lei de Vegard e a regra das fases de Gibbs os parâmetros de 
rede devem variar linearmente com a concentração de dopante, dentro da região 
monofásica, ocorrendo, no entanto, desvios a este comportamento nas regiões 
multifásicas. A evolução dos parâmetros de rede e do volume da célula unitária com o 
conteúdo de Mg (Tabela III.1.1 e Figura III.1.2A) apresenta um desvio ao comportamento 
linear a partir da composição LSGM5. A evolução do volume da célula unitária esperada 
seria um aumento linear com o aumento do conteúdo de magnésio (Huang et al., 1998b), 
atendendo à diferença de raios iónicos que caracteriza os dois catiões que ocupam a 
posição B da perovesquite: r(Mg2+) = 0,72 Å e r(Ga3+) = 0,62 Å (Shannon, 1976). 
 Na representação do volume da célula unitária com o conteúdo de Mg observa-se 
um desvio à linearidade das composições LSGM10 e LSGM15, que pode ser devido à 
presença de fases secundárias que, embora tenham sido detectadas para o LSGM15, 
não foram detectadas para o LSGM10 por difracção de raios-X, seja porque a sua 
quantidade está abaixo do limite de detecção da técnica, seja por se tratar de fases 
amorfas.  
A já mencionada distorção da rede cristalina é muitas vezes discutida em termos 
puramente geométricos através do factor de tolerância de Goldschmidt (t), que quantifica 
o grau de distorção máxima que a estrutura tolera tendo em conta as dimensões dos iões 
constituintes. Na Figura III.1.2C está representada a evolução do factor de tolerância de 
Goldschmidt, calculado através da Equação I.1.1, com o conteúdo de Mg.  
 


















































Figura III.1.2- Evolução do volume da célula unitária (A), do volume livre (B), e do factor de 
tolerância de Goldschmidt (C), com o conteúdo molar de Mg.  
 
Observa-se uma diminuição monótona dos factores de tolerância desde 0,968 até 
0,960 com o aumento do conteúdo de Mg. Quando o raio dos catiões presentes na 
posição A e B da perovesquite preenchem os requisitos do factor de tolerância de 
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Goldschmidt, t = 1, a perovesquite possui uma simetria cúbica, e, portanto, é 
caracterizada por uma distorção reduzida. É de notar, no entanto, que a estrutura da 
perovesquite é estável para valores de t compreendidos entre 0,75 e 1,0. Contudo, a 
obtenção de valores de t próximos de 1, em geral, não é condição suficiente para 
assegurar uma condutividade iónica elevada. Cherry e seus colaboradores, através de 
cálculos teóricos, demonstraram a existência de uma forte relação entre o factor de 
tolerância (t) e a energia de migração do ião oxigénio, tendo sido encontrado um valor de 
energia de migração mínima para t = 0,81 (Cherry et al., 1995). Segundo estes autores 
este valor de t parece corresponder ao compromisso mais efectivo na relaxação da rede 
cristalina.  
 Adicionalmente, o volume livre é um factor estrutural a considerar na previsão da 
condutividade das perovesquites (Mogensen et al., 2004). Hayashi e seus colaboradores 
referiram que um volume livre elevado é eficaz na promoção da condutividade das 
perovesquites (Hayashi et al., 1999). Nomura e Tanase confirmaram esta tendência nos 
condutores iónicos baseados no galato de lantânio (Nomura and Tanase, 1997). Os 
volumes livres característicos dos materiais estudados neste trabalho estão 
representados na Figura III.1.2B, onde se pode observar uma aumento deste parâmetro 
com o aumento do conteúdo de Mg. Estes valores foram calculados através da diferença 
entre o volume medido de uma célula unitária, e o volume ocupado por todos os iões 
presentes na célula unitária.   
 
  1.1.2. Caracterização microestrutural 
 
 A Figura III.1.3 mostra microestruturas representativas obtidas por MEV de 
amostras com diferentes conteúdos molares de Mg, sendo as suas principais 
características sumariadas na Tabela III.1.2. Este conjunto de resultados ilustra o papel 
do Mg na densificação e no tamanho de grão de amostras cerâmicas de LSGM e mostra 
que estes aumentam com o aumento do conteúdo deste catião. Este comportamento, 
amplamente verificado na literatura, é esperado e está relacionado com as propriedades 
fundentes da magnésia. No entanto, as micrografias correspondentes às amostras 
LSGM5 e LSGM10 põem em evidência uma ligeira inversão nesta tendência. Para além 
disso, o valor de densificação medido para a amostra LSGM5 (cerca de 88%) contrasta 
com o nível de porosidade aparentemente baixo sugerido pela micrografia deste material.  
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Tabela III.1.2- Tamanho médio de grão das amostras obtidas com diferentes conteúdos de Mg. 
Material 
Tamanho 









LSG1550 0,7 5,59 78 LaSrGa3O7
a) 
LSGM5 2,5 6,25 88 LaSrGa3O7
a) 
LSGM10 7,5 6,42 93 MgO
b) 
LSGM15 14,1 6,50 95 
LaSrGaO4a) 
MgOb) 
a) Fases secundárias detectadas por DRX; b) possível fase secundária detectada por MEV. 
 
 Esta aparente contradição pode explicar-se admitindo que a densidade teórica 
avaliada através da DRX é superior à densidade real do material produzido, 
provavelmente devido à existência de fases secundárias de menor densidade, cristalinas 
ou amorfas. De facto, apesar de na microestrutura do LSGM5 não serem visíveis fases 
secundárias, por difracção de raios-X foi detectada a presença da fase LaSrGa3O7, tanto 
neste material como no LSG1550 (Figura III.1.1), o que sugere que esta fase se encontra 
distribuída de forma homogénea na amostra, provavelmente ao longo das fronteiras de 
grão. O mesmo já foi anteriormente sugerido por outros autores tendo sido ainda 
identificada como inibidora do crescimento do grão (Huang et al., 1998d). Na verdade, 
estes dois materiais são os que apresentam um tamanho médio de grão mais reduzido. 
Por outro lado, nos materiais com maior conteúdo de Mg (LSGM10 e LSGM15), e com 
maior tamanho médio de grão, a fase LaSrGa3O7 não foi identificada por DRX. Contudo, 
as micrografias correspondentes evidenciam a presença de pontos pretos nas regiões de 
fronteira de grão, identificados por EDE como sendo fases ricas em Mg, provavelmente 
MgO. É de salientar que na amostra de LSGM15 foi detectada por DRX a fase LaSrGaO4, 
que não aparece evidenciada na sua microestrutura. A exemplo do apontado atrás para o 
LaSrGa3O7, este facto pode indicar a localização de LaSrGaO4 ao longo da fronteira de 
grão.  
  Estas heterogeneidades levam a desvios da composição real em relação à 
estequiometria nominal do material e podem, pelo menos parcialmente, explicar o desvio 
à lei de Vegard observado na Figura III.1.2A.  
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   1.1.3. Caracterização eléctrica 
 
 A caracterização eléctrica dos materiais envolveu medidas de espectroscopia de 
impedância em ar que permitem avaliar os efeitos das diferentes características 
microestruturais nas propriedades de transporte dos materiais. Foram também realizadas 
medidas de espectroscopia de impedância em função da pressão parcial de oxigénio de 
forma a determinar o domínio electrolítico e a condutividade iónica de cada material. A 
condutividade electrónica do tipo p foi determinada por permeabilidade electroquímica ao 
oxigénio.  
 
  1.1.3.1. Espectroscopia de impedância em ar 
 
 Na Figura III.1.4 estão as representações da impedância no plano complexo, 
como uma função paramétrica da frequência aplicada (20 Hz a 1 MHz) e à temperatura 
de 300ºC, dos materiais LSG1550, LSGM5, LSGM10 e LSGM15. Cada um dos 
processos que ocorre durante o transporte de carga através destes materiais 
policristalinos apresenta uma constante de tempo característica, pelo que cada processo 
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Figura III.1.4– Espectros de impedância obtidos a 300ºC em ar do LSGM com diferentes 
percentagens molares de Mg; os algarismos assinalados no gráfico correspondem às potências de 
base dez da frequência em Hz. 
 
Rg Rfg 
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Assim, os espectros de impedância destes materiais, a esta temperatura e neste 
intervalo de frequência, são constituídos por dois semicírculos distintos: o de frequências 
elevadas, que intercepta o eixo real na origem, corresponde à condução no interior do 
grão, e o de frequências intermédias corresponde à condução através da fronteira de 
grão. Em geral, a constante de tempo associada a cada processo diminui com o aumento 
da temperatura, pelo que a resposta do material se desvia para frequências mais 
elevadas. Desta forma se justifica o facto de, na maior parte dos materiais estudados 
neste trabalho, a partir de 350ºC não ser visível grande parte do semicírculo 
correspondente à condução no interior do grão. Cada um dos processos de condução 
apresenta uma dependência distinta da temperatura. 
Embora recentemente tenha sido proposto um novo tratamento teórico para 
interpretação dos espectros de impedância (Abram et al., 2003), neste trabalho foi 
utilizado o circuito equivalente já referido no Capítulo II.4.1, que tem sido comummente 
utilizado por vários autores (Badwal et al., 1998; Huang et al., 1998c; Westphal et al., 
2000). A condução através destes electrólitos sólidos baseados no galato de lantânio, a 
300ºC, pode ser representada por um circuito equivalente que consiste numa 
combinação em série de dois subcircuitos, constituídos por um elemento resistivo (R) em 
paralelo com um elemento capacitivo (C). Cada subcircuito corresponde a cada um dos 
semicírculos presentes no espectro de impedância. O elemento resistivo refere-se ao 
fluxo de cargas eléctricas e o elemento capacitivo representa o efeito das cargas 
espaciais. As resistências correspondentes ao interior do grão e através da fronteira de 
grão, Rg e Rfg, foram obtidas a partir das intercepções com o eixo real dos respectivos 
semicírculos, em que Rg e Rfg são os valores resultantes da resistência no interior de 
todos os grãos e através de todas as fronteiras de grão. A resistência total do material é 
dada pela soma Rg+Rfg. A capacidade correspondente a cada semicírculo pode ser 
calculada pela Equação II.4.6. As resistências obtidas a partir dos espectros de 
impedância foram transformadas em condutividade, considerando a geometria da 
amostra, a partir da Equação II.4.9. 
Os semicírculos dos espectros de impedância representados na Figura III.1.4 
estão centrados num ponto abaixo do eixo real, afastando-se desta forma do 
comportamento ideal. Por este motivo o condensador em cada subcircuito do circuito 
equivalente foi substituído por um elemento de fase constante (CPE), cuja impedância é 
definida em função dos parâmetros Q e n através Equação II.4.4. Como já foi referido no 
Capítulo II.4.1, Q representa uma pseudo-capacidade e n é uma medida do 
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desfasamento relativamente ao comportamento ideal. A capacidade de cada semicírculo 
foi calculada através da Equação II.4.7 utilizando os parâmetros Q e n obtidos no ajuste. 
É de notar que a amplitude do arco correspondente à condução através da 
fronteira de grão é bastante superior à do grão para os materiais LSG1550 e LSGM5. 
Nos materiais LSGM10 e LSGM15 observa-se uma inversão do comportamento. Este 
tipo de evolução dos espectros de impedância com o aumento do conteúdo de Mg entre 
5 e 15% molar é semelhante ao observado por outros autores nesta família de materiais 
(Huang et al., 1998d). A origem deste comportamento pode estar relacionada com a 
presença da fase secundária LaSrGaO4, que foi detectada por DRX para o LSGM15 que, 
ao atingir o estado líquido durante a sinterização, promove o contacto entre os grãos e 
diminui a contribuição da fronteira de grão para a resistividade do material. 
 Os valores calculados da capacidade e do parâmetro n do grão e da fronteira de 
grão dos materiais com diferentes conteúdos de Mg encontram-se representados, em 
função da temperatura, nas Figuras III.1.5 e III.1.6. A capacidade correspondente ao grão 
apresenta valores inferiores aos valores da fronteira de grão. Os valores obtidos tanto 
para o grão como para a fronteira de grão não apresentam variações significativas com a 
temperatura, excepção feita para os valores obtidos para a fronteira de grão do LSGM15. 
No entanto, as oscilações observadas neste material estão provavelmente relacionadas 
com dificuldades no ajuste ao circuito equivalente, dado que esta composição é 
caracterizada por um espectro em que a impedância da fronteira de grão é bastante 
reduzida, como pode ser observado na Figura III.1.4. 
De uma forma geral, o aumento do conteúdo de Mg leva a um aumento da 
capacidade da fronteira de grão. Esta tendência pode dever-se ao aumento da constante 
dieléctrica devido à crescente presença de fases secundárias que, como se concluiu 
através da evolução da microestrutura com o conteúdo de magnésio, devem estar 
preferencialmente localizadas ao longo das fronteiras de grão (Capítulo III.1.1.2). Acresce 
que o mesmo efeito é esperado devido às alterações geométricas associadas ao 
aumento do tamanho de grão. Por seu lado, a capacidade do grão também aumenta com 
a introdução de Mg mas neste caso observa-se um máximo para a composição com 10% 
de Mg. Este aumento da polarização iónica no interior do grão é concordante com o 
aumento da concentração de lacunas e sua associação, resultante da introdução do Mg. 
No entanto, a inversão observada para LSGM10 constitui uma possível indicação de que 
a solubilidade do excesso de Mg correspondente a LSGM15 é limitada. Este 
comportamento é, de algum modo, esperado atendendo à identificação de uma fase rica 
em Mg ao longo das fronteiras de grão das amostras LSGM10 e LSGM15 (Figura III.1.3).      
































Figura III.1.5– Representações da capacidade do grão (A) e da fronteira de grão (B) das amostras 
com diferentes conteúdos molares de Mg: □ LSG1550; ◊ LSGM5; ∆ LSGM10; ○ LSGM15. 
  
Os valores de n obtidos para o semicírculo da fronteira de grão são superiores aos 
observados para o grão, o que está relacionado com uma maior dispersão na distribuição 



















Figura III.1.6– Representações do parâmetro n obtido no ajuste do circuito equivalente 
correspondente ao grão (A) e à fronteira de grão (B) das amostras com diferentes conteúdos 
molares de Mg: □ LSG1550; ◊ LSGM5; ∆ LSGM10; ○ LSGM15. 
 
 No que respeita ao comportamento do grão, volta a observar-se uma inversão na 
evolução do parâmetro para 10% de Mg. De facto, n diminui com o aumento do teor em 
Mg até LSGM10, voltando a aumentar para LSGM15. Esta variação indica que o aumento 
do conteúdo deste catião origina uma maior dispersão na distribuição de tempos de 
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relaxação.  Relativamente ao comportamento da fronteira de grão, as composições 
LSGM5 e LSGM10 apresentam semicírculos com um desfasamento inferior 
comparativamente com o LSG1550 e o LSGM15, sendo este último o que apresenta uma 
dispersão maior na distribuição de tempos de relaxação.  
 Na Figura III.1.7 estão representadas as frequências de relaxação dieléctrica (fr) 
correspondentes aos processos de condução no interior do grão e através da fronteira de 

















Figura III.1.7– Representação da frequência de relaxação dieléctrica (fr) dos processos de 
condução no interior do grão (A) e através da fronteira de grão (B) em função do conteúdo molar 
de Mg: □ 250ºC ◊ 275ºC; ∆ 300ºC; ○ 325ºC. 
 
A dependência da temperatura da condutividade destes materiais segue uma 








III - Resultados e Discussão 
134 
(σap), extraídos dos espectros de impedância, do LSG1550 foram corrigidos para a sua 
densidade relativa (drel) através da fórmula: ( )[ ]5,0d01,02 relapcorr −×σ=σ  (Nguyen et al., 
2000), dado que a microestrutura deste material apresenta porosidade elevada (Figura 
III.1.3). A representação de Arrhenius da condutividade total (Figura III.1.8) deveria 
originar uma linha recta de declive -Ea/R se Ea fosse independente da temperatura. No 
entanto, é uma característica destes materiais a ocorrência de uma curvatura neste tipo 
de representação. A este comportamento têm sido atribuídas várias interpretações físicas 
que incluem efeitos de fases secundárias, variações nos parâmetros de rede, variações 
na estrutura de defeitos, associações entre dopantes-lacunas de oxigénio, ordenamento 
de defeitos de longo alcance e transformações de fase. A importância da associação de 
lacunas de oxigénio com os catiões dopantes no comportamento eléctrico foi já 
demonstrada para outros óxidos (Kosacki et al., 2000). Também para o LSGM esta 
associação lacuna-dopante foi inicialmente sugerida por Huang e seus colaboradores 
(Huang et al., 1998b). A origem deste comportamento pode estar no facto de os iões 
dopantes Sr'La ou Mg'Ga poderem associar-se a lacunas de oxigénio isoladas, além de 
poderem também actuar como centros de nucleação para a formação de aglomerados 























Figura III.1.8– Representações de Arrhenius das condutividades totais, no intervalo de 
temperaturas de 250 a 700ºC, das amostras com diferentes conteúdos molares de Mg.  
 
 Assim, foram determinados valores da energia de activação para a condutividade 
total (Tabela III.1.3) com base em gamas de temperaturas mais elevadas (550 a 700ºC), 
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que se assumem essencialmente dependentes da energia de migração dos iões 
oxigénio, e numa gama de temperaturas mais baixas (250 a 525ºC), que contempla ainda 
uma componente adicional relacionada com a associação de defeitos. Khan e seus 
colaboradores (1998) calcularam as energias de associação de defeitos através de 
técnicas de modelação atómica, tendo previsto para o par Sr'-Vo¨ uma energia muito 
próxima de zero, enquanto que para o caso do catião Mg2+ foi determinado um valor 
significativo, pelo que a associação mais provável será entre lacunas de oxigénio e o 
dopante Mg. 
 As tendências observadas dos valores da energia de activação da condutividade 
total (Eat) estão de acordo com os valores anteriormente apresentados por outros autores 
para as mesmas composições no intervalo de temperaturas de 320 a 800ºC (0,63; 0,67; 
0,78 eV para alta temperatura, e 0,77; 1,00; 1,12 eV para baixa temperatura, para os 
conteúdos molares de Mg de 5, 10 e 15%, respectivamente). 
 
Tabela III.1.3- Energias de activação da condutividade em ar. 
Material Eag  (eV) Eafg (eV) Eat (b. t.) (eV) Eat (a. t.) (eV) Eafg mic (eV) 
LSG1550 0,71±0,02 1,14±0,06 1,05±0,06 0,77 1,21±0,01 
LSGM5 0,86±0,20 1,12±0,04 0,99±0,06 0,67±0,01 1,09 
LSGM10 1,00 1,09 1,03±0,02 0,68±0,01 1,07 
LSGM15 1,06±0,01 1,04±0,07 1,09±0,03 0,75±0,06 1,11±0,11 
(b. t. - intervalo de temperatura entre 250 e 525ºC; a. t. - intervalo de temperatura entre 550 e 700ºC) 
 
 A diminuição da energia de activação da condutividade total, em ambas as gamas 
de temperatura, observada entre a composição LSG1550 e LSGM5 é facilmente 
justificada pelo acréscimo de lacunas de oxigénio resultantes da substituição parcial do 
Ga3+ por Mg2+. No entanto, a comparação e análise de alguns resultados publicados por 
outros autores não permite esta conclusão de forma tão categórica.   
 Na Tabela III.1.4 são apresentados os valores das energias de activação da 
condutividade total de alta e baixa temperatura publicados por outros autores para esta 





III - Resultados e Discussão 
136 
 
Tabela III.1.4- Energias de activação de alta e baixa temperatura obtidas por outros autores. 
Material Eat (b. t.) (eV) Eat (a. t.) (eV) 
La0,90Sr0,10GaO3-δ -------- 0,81 a) 
La0,90Sr0,10Ga0,90Mg0,10O3-δ -------- 1,02 a); 0,733 d) 
La0,90Sr0,10Ga0,85Mg0,15O3-δ -------- 1,06 a); 0,799 d) 
La0,90Sr0,10Ga0,80Mg0,20O3-δ 1,08 b);1,111 d);1,13 c) 0,74 b); 0,66 c); 0,872 d) 
a) (Huang and Petric, 1996); b) (Stevenson et al., 1997); c) (Drennan et al., 1997); d) (Huang et al., 
1998b) 
 
 De facto, o aumento do conteúdo de Mg resulta num aumento da energia de 
activação da condutividade total na gama de temperaturas mais elevadas, tal como já foi 
referido anteriormente por outros autores, devido a um aumento da barreira de 
mobilidade introduzida por este catião. Este aumento está provavelmente relacionado 
com a distorção resultante da rede cristalina (Huang and Petric, 1996). Na verdade, o 
aumento do conteúdo de Mg provoca uma diminuição do factor de tolerância de 
Goldschmidt (Figura III.1.2C), ao qual corresponde um aumento da distorção da rede 
cristalina. Por outro lado, o aumento da energia de activação observado na gama de 
baixas temperaturas com o aumento do conteúdo de Mg é consistente com uma 




Ga MgVMg . Uma outra possível 
explicação para as diferenças observadas resulta de se considerar a análise da 
condutividade total, o que pode conduzir a interpretações profundamente erradas tendo 
em conta o elevado grau de heterogeneidade das fronteiras de grão.   
 Na Figura III.1.9 são apresentadas as representações de Arrhenius das 
condutividades parciais para cada um dos materiais. O aumento observado da 
condutividade da fronteira de grão (Figura III.1.9B) com o aumento do conteúdo de Mg 
está de acordo com as características microestruturais destes materiais, isto é, um 
tamanho médio de grão crescente com o aumento do conteúdo deste catião dopante.  
 Em termos de condutividades parciais, o material LSGM15 é o que apresenta 
maior condutividade de fronteira de grão. No entanto, a condutividade correspondente ao 
grão apresenta um valor inferior e com maior energia de activação (Tabela III.1.3). O 
LSGM5 é o que apresenta uma maior condutividade no interior do grão. No entanto, em 
termos de propriedades de transporte através da fronteira de grão, o LSGM10 apresenta 
uma maior condutividade. 





















Figura III.1.9– Representações de Arrhenius das condutividades parciais do grão (A) e da fronteira 
de grão (B), no intervalo de temperaturas de 250 a 400ºC, das amostras com diferentes conteúdos 
molares de Mg: □ LSG1550; ◊ LSGM5; ∆ LSGM10; ○ LSGM15. 
 
A energia de activação associada ao processo de condução no interior do grão 
aumenta com o conteúdo de magnésio, sendo o LSG1550 o material que apresenta um 
valor menor, chegando até, nas temperaturas de medida mais baixas, a ter os valores de 
condutividade mais elevados. Esta observação é consistente, por um lado, com o facto 
de, no interior do grão, se formarem os já referidos aglomerados de defeitos (Islam and 
Davies, 2004), nos quais o catião Mg2+ tem um papel preponderante, e por outro lado 
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conteúdos crescentes de Mg. Pelo contrário, a energia de activação correspondente ao 
processo de condução através da fronteira de grão diminui, de uma forma pouco 
acentuada, com o aumento do conteúdo de magnésio. É justamente a contribuição da 
fronteira de grão para a condução iónica destes materiais que actualmente ainda não se 
encontra totalmente clarificada.  
A representação de Arrhenius das condutividades parciais do LSG1550 a baixa 
temperatura, acompanhada das respectivas extrapolações para alta temperatura, permite 
observar qual das duas contribuições para a condutividade total tem um papel 




















Figura III.1.10– Representações de Arrhenius das condutividades total (□) , do grão (○) e da 
fronteira de grão (Δ), no intervalo de temperaturas de 250 a 700ºC, da amostra de LSG1550; a 
linha contínua representa o ajuste da equação de Arrhenius aos pontos experimentais. 
 
 Este tipo de representação permite inferir que a contribuição dominante na 
condutividade total observada a alta temperatura é a contribuição do grão, dado que a 
condutividade da fronteira de grão, nessa gama de temperaturas é bastante superior. 
Desta forma, é possível avaliar a energia de dissociação de defeitos através da diferença 
entre as energias de activação nas gamas de alta e baixa temperatura, Eag e Eat(a.t.), 
supondo que esta última tem uma forte componente associada à energia de migração 
dos iões oxigénio no interior dos grãos. Na Tabela III.1.5 são apresentados os valores 
obtidos para os materiais estudados neste trabalho, assim como os valores 
correspondentes às mesmas composições obtidos por Huang e seus colaboradores 
(Huang et al., 1998b), entre os quais existe um bom acordo. A análise dos valores da 
  III - Resultados e Discussão 
 139
energia de dissociação de defeitos obtidos permite concluir que o aumento do conteúdo 
de Mg conduz a um aumento da energia envolvida na dissociação de uma lacuna de 
oxigénio de um aglomerado de defeitos para que adquira mobilidade, tal como era 
esperado a partir das energias de associação de defeitos previstas para o par MgGa'-Vo¨ 
(Khan et al., 1998). Contudo, tanto os resultados deste trabalho como os de Huang et al. 
(1998a) mostram que o efeito desaparece ou se atenua significativamente quando se 
aumenta o teor de Mg de 10 para 15%, ou mais. Esta inversão na tendência observada 
para o material LSGM10 é recorrente e pode ser vista como uma indicação de que o Mg 
adicional deixa de ser solubilizado na rede e segrega ao longo das fronteiras de grão, de 
acordo com a caracterização microestrutural já apresentada.  
 
Tabela III.1.5- Energias de dissociação de defeitos obtidas neste trabalho e por Huang e seus 
colaboradores (1998a). 
Material 
Energia dissociação de 
defeitos (eV) 
Energia dissociação de defeitos  
(eV) (Huang et al., 1998b) 
LSGM5 0,190 0,138 
LSGM10 0,320 0,323 
LSGM15 0,310 0,338 
La0,95Sr0,05Ga0,80Mg0,20O3-δ -------- 0,233 
La0,95Sr0,05Ga0,75Mg0,25O3-δ -------- 0,161 
La0,95Sr0,05Ga0,70Mg0,30O3-δ -------- 0,113 
 
 
Para uma melhor compreensão da influência do conteúdo de magnésio na 
condutividade, tendo em conta as características microestruturais de cada material, 
aplicou-se o modelo de tijolos em camada utilizando os dados obtidos por espectroscopia 
de impedância para cada composição. A condutividade efectiva, ou microscópica, da 
fronteira de grão ( micfgσ ) foi determinada através da Equação I.3.2 do modelo de tijolos em 
camada (apresentado no Capítulo I.3.3), utilizando os valores da condutividade 
macroscópica extraídos dos espectros de impedância. A espessura das fronteiras de 
grão (δfg) foi calculada através da Equação I.3.3, considerando εrfg=25 obtido por outros 
autores (Khan et al., 1998). Os valores calculados da espessura efectiva da fronteira de 
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grão situam-se entre 1 e 3 nm, que são valores inferiores ao valor médio de 20±10 nm 
obtido por outros autores para esta família de materiais (Haavik et al., 2004). 
 Na Figura III.1.11 é apresentada a representação de Arrhenius da condutividade 
microscópica da fronteira de grão. É de notar que os valores de micfgσ são bastante 
inferiores aos valores de condutividade do grão, dado que a fracção de volume das zonas 






















Figura III.1.11– Representação de Arrhenius da condutividade microscópica da fronteira de grão 
determinada através do modelo de tijolos em camada, no intervalo de temperaturas de 250 a 
350ºC, de materiais com diferentes conteúdos molares de Mg: □ LSG1550 ◊ LSGM5; ∆ LSGM10;   
 ס LSGM15. 
 
 A correcção microestrutural mostra que há uma melhoria significativa das 
propriedades da fronteira de grão para teores em Mg até 10%, mantendo-se estas 
praticamente inalteradas para valores superiores. Os valores obtidos para as energias de 
activação da condutividade microscópica da fronteira de grão mantêm a tendência de 
diminuição com o aumento de conteúdo de Mg até 10% molar de Mg, pois para a 
composição LSGM15 observa-se um ligeiro aumento deste valor (Tabela III.1.5). Assim, o 
magnésio parece apresentar um efeito positivo na condutividade destes materiais até um 
conteúdo próximo de 10% molar, sendo este efeito exclusivamente geométrico devido ao 
aumento do tamanho médio de grão. 
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A dependência da temperatura dos processos de relaxação dieléctrica obtidos nas 
medidas de espectroscopia de impedância permite determinar os valores da energia de 
migração dos iões O2- (EM) e a energia de dissociação das lacunas de oxigénio dos 
aglomerados de defeitos (EO) para o interior do grão e para as regiões de fronteira de 
grão separadamente, dado que a frequência de ressonância do processo de relaxação 
devido à migração dos iões O2- no interior do grão é distinto do das regiões de fronteira. 
 A representação da tangente de perda dieléctrica (tanδ), calculada através da 
razão Z'/Z'', em função da frequência aplicada a 250ºC (Figura III.1.12) revela a 
existência de dois processos de relaxação dieléctrica distintos nesta família de materiais, 
como tinha já sido referido por outros autores (Iguchi and Mochizuki, 2004; Kurumada et 













Figura III.1.12– Representação de tanδ vs. frequência aplicada à temperatura de 250ºC de 
materiais com diferentes conteúdos molares de Mg: □ LSG1550 ◊ LSGM5; ∆ LSGM10; ס LSGM15. 
 
 A tangente de perda dieléctrica a cada temperatura apresenta um valor máximo, 
(tanδ)max, na frequência de ressonância (ftanδ) de cada um dos processos de relaxação 
dieléctrica. Devido à relação ftanδ α exp(-EM/kT), é possível obter a energia de migração 
(EM) através da representação de Arrhenius de ftanδ vs. 1/T, em que k é a constante de 
Boltzmann (Iguchi et al., 2003). Assim, a representação de (tanδ)max em função de exp(-
EO/kT)/T permite determinar a energia de  dissociação de aglomerados de defeitos (EO). 
De acordo com os espectros de impedância obtidos na Figura III.1.4, parece razoável 
aceitar que os picos dos processos de relaxação dieléctrica de alta e baixa frequência 
correspondem aos processos de condução através do grão e da fronteira de grão, 
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respectivamente. A partir da Figura III.1.12, pode observar-se o efeito do conteúdo de Mg 
nos processos de relaxação dieléctrica. O pico de relaxação dieléctrica correspondente à 
condução através do interior do grão torna-se menos perceptível com o aumento do 
conteúdo de Mg, devido ao aumento da intensidade do pico de relaxação correspondente 
à fronteira de grão. Desta forma, o aumento do conteúdo de Mg deve estar relacionado 
com um incremento dos momentos dipolares, devido ao deslocamento dos iões oxigénio 
através dos pontos de estrangulamento, tal como foi já evidenciado pela evolução dos 
valores da capacidade e da frequência de relaxação da fronteira de grão (Figuras III.1.5B 
e III.1.7B). Possivelmente, existe mais espaço disponível na migração dos iões O2- nas 
fronteiras de grão do material com maior conteúdo de Mg, que pode estar relacionada 
com o aparecimento da fase de baixo ponto de fusão LaSrGaO4, que, na verdade, foi 
detectada no padrão de DRX do LSGM15. Este facto seria consistente com uma 
diminuição das energias de migração através da fronteira de grão com o aumento do 
conteúdo deste catião. Na Tabela III.1.6 pode observar-se que a composição LSGM10 
apresenta um aumento da energia de migração relativamente a LSGM5, observando-se, 
no entanto, uma diminuição acentuada deste valor para a composição LSGM15, como 
seria de esperar devido à presença da fase LaSrGaO4.  
 A soma de EM e EO para o grão e fronteira de grão origina valores distintos 
daqueles obtidos para as energias de activação das respectivas condutividades, embora 
a tendência de variação com o conteúdo de Mg seja a mesma. A energia de migração no 
interior dos grãos aumenta com o aumento do conteúdo de Mg. Este facto pode ser 
devido à elevada diferença entre os raios iónicos do Mg2+ e do Ga3+. Sendo o Mg2+ um 
catião maior que o Ga3+, provoca uma maior distorção na rede, dificultando, desta forma, 
o transporte iónico.  
 A energia de dissociação de defeitos no interior do grão aumenta com o conteúdo 
de Mg até 10% molar, confirmando a tendência observada na Tabela III.1.5, apesar de 
serem valores consideravelmente inferiores. Esta diferença, contudo, é de alguma forma 
esperada já que os valores da Tabela III.1.5 devem estar sobrestimados uma vez que se 
assumiu, para a sua determinação, que a Eat(a.t.) é totalmente determinada pela energia 
de activação do grão quando, de facto, contém também a contribuição da fronteira de 
grão, que é consideravelmente superior (ver Tabela III.1.3). Os valores de EM e EO 
correspondentes ao grão do LSGM15 não foram obtidos, pelo facto de o pico 
correspondente ao grão na representação da Figura III.1.12 não ser suficientemente 
perceptível. O valor de EO correspondente à fronteira de grão da mesma composição 
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também não foi determinado devido ao comportamento anómalo observado da (tanδ)max 
do pico das baixas frequências com a temperatura, resultando um valor negativo de EO.  
 Khan e seus colaboradores, através de cálculos teóricos, obtiveram um valor de 
0,73 eV para a energia de migração para os materiais condutores do ião oxigénio 
baseados no LaGaO3 (Khan et al., 1998). Este valor está razoavelmente de acordo com 
os valores obtidos neste trabalho (Tabela III.1.6). Haavik e seus colaboradores 
determinaram, aplicando um modelo de associação de defeitos aos dados de 
condutividade, uma energia de migração de defeitos semelhante para os três materiais 
que estudaram (La0,99Sr0,01Ga0,99Mg0,01O3-δ, La0,95Sr0,05Ga0,95Mg0,05O3-δ e 
La0,90Sr0,10Ga0,90Mg0,10O3-δ), tendo apresentado como valor médio 0,60±0,02 eV, que é 
inferior aos valores obtidos neste trabalho (Haavik et al., 2004). 
 
Tabela III.1.6- Energias de migração dos iões O2- no interior do grão (EMg) e através das fronteiras 
de grão (EMfg) e energias de dissociação de defeitos no interior do grão (EOg) e da fronteira de 
grão  (EOfg) obtidos a temperaturas inferiores a 500ºC. 
Material EMg  (eV) EMfg  (eV) EOg (eV) EOfg (eV) 
LSG1550 0,68 1,18±0,05 0,006 0,26 
LSGM5 0,84±0,02 1,12±0,09 0,07 0,19 
LSGM10 0,87 1,16±0,06 0,09 0,10 
LSGM15 -------- 0,89±0,07 -------- -------- 
 
 Estes autores estimaram, através do mesmo estudo, um valor de -0,83 eV para a 
entalpia de associação de defeitos no La0,90Sr0,10Ga0,90Mg0,10O3-δ. Khan e seus 
colaboradores, por seu lado, calcularam um valor de -1,77 eV para a energia de 
associação de defeitos. Num estudo mais recente (Islam and Davies, 2004), através do 
mesmo tipo de cálculos, foi apresentado o valor de -0,90 eV. Estes valores referidos na 
bibliografia são valores bastante superiores aos valores obtidos neste trabalho. É de 
notar, no entanto, que os cálculos realizados por Khan e seus colaboradores e Islam e 
Davies são baseados em aglomerados de defeitos a diluição infinita e à temperatura de 0 
K. Contudo, os valores obtidos neste trabalho para as energias de dissociação de 
defeitos no interior do grão (Tabela III.1.6) são da mesma ordem de grandeza do valor de 
0,05±0,01 eV obtido para o La0,90Sr0,10Ga0,90Mg0,10O3-δ por Kurumada e seus 
colaboradores (2005). Por outro lado, os valores de 0,07±0,01 eV, obtidos por estes 
autores, das energias de dissociação de defeitos correspondentes à fronteira de grão de 
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dois materiais diferentes, o La0,90Sr0,10GaO3-δ e o La0,90Sr0,10Ga0,90Mg0,10O3-δ, são bastante 
inferiores aos valores obtidos neste trabalho. O elevado grau de heterogeneidade destes 
materiais, em que as fronteiras de grão se assumem como locais preferenciais para a 
segregação de fases secundárias pode estar na base destas diferenças.   
 Através da evolução dos valores de EMfg e EOfg pode concluir-se que o aumento 
observado da condutividade microscópica (Figura III.1.11) das fronteiras de grão com o 
aumento do conteúdo de Mg parece estar relacionado com a tendência de diminuição 
provocada nestas energias pela introdução deste catião.  
 Contudo, a origem da elevada condutividade iónica dos galatos de lantânio ainda 
não é muito clara, dado que as tentativas de melhorar os parâmetros mais importantes 
para a condução de iões oxigénio, tais como, um aumento do raio crítico, ou um aumento 
do número de lacunas de oxigénio, nem sempre são bem sucedidas. Uma das 
explicações sugeridas por vários autores para justificar o comportamento desta família de 
materiais é a microestrutura do interior dos seus grãos ser constituída por microdomínios 
(Savystskii et al., 2003; Vasylechko et al., 2003; Wang and Lu, 2007). A diferença nas 
características de transporte, entre o interior e as paredes dos domínios, poderá 
contribuir, segundo estes autores, para a justificação da elevada condutividade iónica 
destes materiais. 
 Kurumada e seus colaboradores referem também num trabalho recente, em que 
estudaram o comportamento eléctrico por espectroscopia de impedância de um 
monocristal de La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O3-δ, a existência de estruturas geminadas 
compostas por domínios diferentes (Kurumada et al., 2006). O trabalho destes autores 
evidencia uma reduzida resistência à condução de iões O2- ao longo das paredes dos 
domínios, originada por uma possível segregação preferencial das lacunas de oxigénio 
nestas regiões. A existência de diferentes domínios no interior do grão foi evidenciada, 
por espectroscopia de impedância, pela existência de dois picos de relaxação dieléctrica 
na representação da tanδ vs. frequência aplicada, na gama de frequências elevadas. 
Infelizmente, o estudo apresentado neste trabalho baseia-se em amostras policristalinas 
cujos espectros de impedância evidenciam uma considerável sobreposição das 
contribuições do interior e da fronteira do grão. Tal não permite ser conclusivo quanto à 
existência ou não de contribuições adicionais no interior do grão, eventualmente 
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  1.1.3.2. Condutividade em função da pressão parcial de oxigénio 
 
 A condutividade em função da pressão parcial de oxigénio foi determinada através 
de medidas de espectroscopia de impedância no intervalo de temperaturas de 700 a 
900ºC. Estes resultados são apresentados na Figura III.1.13 para as amostras com 
diferentes conteúdos de Mg. Observa-se que a condutividade eléctrica é praticamente 
constante no intervalo de pressões parciais de oxigénio de 10-20 a 10+5 Pa a todas as 
temperaturas de ensaio. Este comportamento sugere que o ião oxigénio é o principal 
transportador de carga na família de materiais La0,95Sr0,05Ga1-xMgxO3-δ com x = 0; 0,05; 
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Figura III.1.13- Condutividade em função da pressão parcial de oxigénio a diferentes temperaturas 
de medida (900,  800,  750, 700ºC correspondentes, respectivamente, a condutividades 
decrescentes em cada representação gráfica) das amostras com diferentes percentagens molares 
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Na Figura III.1.14 é apresentada a condutividade eléctrica em função da pressão 
parcial de oxigénio, a 800ºC, para amostras com diferentes conteúdos molares de Mg 
onde se pode observar que a condutividade eléctrica aumenta com o aumento do 

















Figura III.1.14- Comparação da condutividade eléctrica a 800ºC em função da pressão parcial de 
oxigénio para as composições com diferentes conteúdos molares de Mg:  □ LSG1550; ◊ LSGM5; ∆ 
LSGM10; ס LSGM15. 
 
Conforme esperado, os valores da condutividade obtidos através da média 
numérica na gama de pressões parciais de oxigénio estudadas segue a lei de Arrhenius 
(Figura III.1.15). O aumento da condutividade iónica com o aumento do conteúdo de Mg 
indica que a introdução deste catião na rede dos galatos de lantânio altera as 
contribuições relativas para a condutividade, a alta temperatura, das componentes 
microestruturais destes materiais. Como já foi referido anteriormente, o material sem 
magnésio (LSG1550) apresenta, a alta temperatura, uma condutividade dominada pela 
contribuição do grão (Figura III.1.10). Contudo, com o aumento do conteúdo de 
magnésio, e com as alterações provocadas por este catião nas energias de activação da 
condutividade do grão e da fronteira de grão (Tabela III.1.3), a condutividade a alta 
temperatura passa a ter uma contribuição significativa da fronteira de grão, observando -
se, assim, um aumento do seu valor.  
 



















Figura III.1.15- Representações de Arrhenius da condutividade iónica das amostras com diferentes 
conteúdos molares de Mg: □ LSG1550; ◊ LSGM5; ∆ LSGM10; ס LSGM15. 
 
Na Tabela III.1.7 são apresentadas as energias de activação da condutividade 
iónica para os diferentes conteúdos molares de Mg, observando-se um ligeiro aumento 
do valor de Ea entre as composições LSGM5 e LSGM15 que deve estar relacionado com 
o aumento da distorção da rede, tal como foi comprovado pela diminuição do factor de 
tolerância de Goldschmidt (Figura III.1.2C).  
 
Tabela III.1.7- Energias de activação da condutividade iónica obtidas na gama de temperaturas de 
700 a 900ºC. 






A diminuição do valor da energia de activação entre a composição LSG1550 e 
LSGM5 pode ser justificada pelo acréscimo de lacunas de oxigénio criadas pela 
substituição do gálio pelo magnésio. Huang e seus colaboradores determinaram valores 
de energia de activação para a condutividade, a alta temperatura, para composições 
iguais às estudadas neste trabalho e obtiveram valores crescentes que vão desde 0,634 
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eV, para a composição com 5% molar de Mg, até 0,780 eV para a composição com 15% 
molar de Mg (Huang et al., 1998b). No entanto, estes valores foram obtidos num intervalo 
de temperaturas diferente (de 595 a 800ºC). 
A Tabela III.1.8 apresenta os valores da condutividade iónica, calculados através 
da média numérica dos valores da condutividade obtidos em função da pressão parcial 
de oxigénio, em conjunto com os valores da condutividade total obtidos para as mesmas 
composições e temperaturas por Huang e seus colaboradores (Huang et al., 1998b). 
 
Tabela III.1.8- Condutividade iónica (média numérica) (S.cm-1) em função do conteúdo de Mg às 










LSG1550 1,3x10-2 -------- 6,7x10-3 -------- 
LSGM5 6,1x10-2 5,3x10-2 3,1x10-2 2,9x10-2 
LSGM10 7,1x10-2 7,9x10-2 3,7x10-2 4,2x10-2 
LSGM15 7,4x10-2 1,14x10-1 3,7x10-2 5,7x10-2 
  
 É de notar que os valores da condutividade obtidos neste trabalho, principalmente 
o valor correspondente à composição LSGM15, são substancialmente diferentes dos 
apresentados por Huang e seus colaboradores. No entanto, num trabalho recente, Chen 
e Fung apresentaram uma condutividade de 7,3x10-2 S.cm-1 para o 
La0,80Sr0,20Ga0,80Mg0,20O3-δ a 800ºC, que é um valor semelhante ao obtido neste trabalho, 
apesar de se tratar de uma composição com conteúdos de Sr e Mg bastante mais 
elevados (Chen and Fung, 2004). Um dos factores que pode originar esta diferença pode 
ser a maior simetria da estrutura cúbica dos materiais obtidos por Huang e seus 
colaboradores relativamente à estrutura ortorrômbica obtida neste trabalho e no trabalho 
de Chen e Fung. Este tipo de efeito da simetria da rede cristalina na condutividade foi já 
anteriormente estudado por outros autores para esta família de materiais (Yao et al., 
2003). Yao e seus colaboradores atribuíram a redução da condutividade das estruturas 
de menor simetria a um aumento do ordenamento das lacunas de oxigénio, reduzindo, 
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  1.1.3.3. Permeabilidade electroquímica 
 
 A quantificação da condutividade electrónica do tipo p dos materiais estudados 
neste trabalho foi realizada por permeabilidade electroquímica ao oxigénio no intervalo de 


































Figura III.1.16- Representação das permeabilidades electroquímicas em função da pressão parcial 
de oxigénio no interior da célula de medida (P2), no intervalo de temperaturas de 1000 a 850ºC, 
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 A representação gráfica dos resultados de permeabilidade é feita de acordo com a 
Equação II.4.16. A condutividade electrónica do tipo p extrapolada para uma pO2 de 1 
atm (σºp) para cada amostra com diferente conteúdo de Mg (Tabela III.1.9) foi 
determinada, para cada temperatura de medida, pelo declive da recta obtida pelo ajuste 
dos pontos experimentais à Equação II.4.16 (Figura III.1.16). 
  
Tabela III.1.9- Condutividade electrónica do tipo p para pO2 de 1atm (σºp) em S.cm-1 obtida a 
diferentes temperaturas das amostras com diferentes conteúdos molares de Mg.  
Material 1000ºC 950ºC 900ºC 850ºC 
LSGM5 5,05x10-4 2,44x10-4 9,76x10-5 5,28x10-5 
LSGM10 6,16x10-4 3,43x10-4 1,78x10-4 8,37x10-5 
LSGM15 3,50x10-4 1,81x10-4 8,41x10-5 3,67x10-5 
 
 Na Figura III.1.17 apresentam-se as representações de Arrhenius dos valores da 
condutividade electrónica, de onde se obtiveram os respectivos valores da energia de 



















Figura III.1.17- Representação de Arrhenius da condutividade electrónica do tipo p para as 
amostras com diferentes conteúdos molares de Mg: ◊ LSGM5; ∆ LSGM10; ס LSGM15. Os valores 
da condutividade obtidos neste trabalho são para pO2 de 1 atm.  
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 Na Tabela III.1.10 são apresentadas as condutividades electrónicas do tipo p 
obtidas para alguns materiais da família La1-xSrxGa1-yMgyO3-δ, com valores obtidos neste 
trabalho e retirados da literatura.  
 
Tabela III.1.10- Comparação da condutividade electrónica do tipo p à pressão parcial de oxigénio 
de 1 atm obtida para alguns materiais da família La1-xSrxGa1-yMgyO3-δ. Os valores da energia de 




Ea (eV) Referência 
LSGM5 5,05x10-4 9,76x10-5 1,99±0,03 Este trabalho 
LSGM10 6,16x10-4 1,78x10-4 1,74 Este trabalho 
LSGM15 3,50x10-4 8,41x10-5 1,96 Este trabalho 
La0,95Sr0,05GaO3-δ 1,7x10-5 7,5x10-6 1,0 (Anderson et al., 1999a) 
La0,90Sr0,10GaO3-δ 4,0x10-3 2,0x10-3 0,97 (Gharbage et al., 2000) 
La0,90Sr0,10GaO3-δ 3,1x10-3 1,6x10-3 0,86 (Baker et al., 1997) 
La0,90Sr0,10Ga0,80Mg0,20O3-δ 3,5x10-3 1,7x10-3 1,12 (Kim and Yoo, 2001) 
 
 Dos valores retirados da literatura pode ver-se que um aumento do conteúdo de 
Sr de 5% para 10% molar (um aumento para o dobro) no La1-xSrxGaO3-δ provoca um 
aumento na condutividade electrónica de mais de duas ordens de grandeza e a energia 
de activação diminui ligeiramente, enquanto que a adição de 20% molar de Mg ao 
La0,90Sr0,10GaO3-δ apresenta uma influência pouco significativa no valor da condutividade 
electrónica e um ligeiro aumento da energia de activação (Tabela III.1.10). Os valores da 
condutividade electrónica obtidos neste trabalho para os diferentes conteúdos molares de 
Mg não apresentam uma tendência de variação coerente. É, no entanto, de salientar a 
diminuição observada para a composição LSGM15, que pode sugerir que as quantidades 
maiores de magnésio deixam de favorecer a formação de buracos electrónicos. 
Observam-se algumas diferenças entre a magnitude dos valores da condutividade do tipo 
p obtidos e a respectiva energia de activação, relativamente aos valores da literatura 
apresentados na Tabela III.1.10. Um dos motivos para algumas destas diferenças pode 
estar relacionado com a utilização de técnicas experimentais diferentes. No entanto, os 
elevados valores da energia de activação da condutividade electrónica do tipo p obtidos 
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neste trabalho estão de acordo com os resultados, baseados em técnicas de simulação, 
apresentados por alguns autores (Khan et al., 1998; Islam and Davies, 2004). Os seus 
resultados sugerem que, em condições oxidantes, a formação de buracos electrónicos no 
LaGaO3 dopado com Sr e Mg é um processo energeticamente desfavorável. 
 
 
1.2. Efeito da substituição parcial do Ga com Al 
 
Tendo como composição base o galato de lantânio LSGM10 estudado na secção 
anterior, foram preparadas novas composições, mantendo o conteúdo de magnésio 
constante, e substituindo parcialmente o gálio por alumínio. Assim, foram preparadas 
amostras densas, por sinterização a 1600ºC durante 4 horas, das seguintes 
composições: La0,95Sr0,05Ga0,90-xAlxMg0,10O3-δ com x= 0,00; 0,05; 0,10; 0,15; 0,20; 0,25; 
0,30. 
 Os materiais preparados, à semelhança do estudo realizado no efeito do conteúdo 
de Mg, foram caracterizados em termos de estrutura, por difracção de raios-X, e em 
termos de microestrutura, por MEV. Adicionalmente, nestes materiais foi também 
caracterizada a sua expansão térmica e a sua resistência mecânica através da 
determinação da dureza de Vickers. As propriedades de transporte foram estudadas por 
espectroscopia de impedância em ar e a pressões parciais de oxigénio variáveis. Foram 
também realizadas medidas de permeabilidade electroquímica ao oxigénio, de forma a 
quantificar a condutividade electrónica destes materiais.  
 
1.2.1. Caracterização estrutural  
 
A Figura III.1.18 representa os padrões de difracção de raios-X, obtidos à 
temperatura ambiente, das amostras de LSGMA preparadas neste trabalho. O limite de 
solução sólida do Al3+ no LSGM foi obtido para um conteúdo de 15% molar de Al. A partir 
de 20% molar de Al foi detectada a presença de fases secundárias, não tendo sido 
possível a sua identificação. De notar que as mesmas impurezas foram detectadas em 
amostras submetidas a tratamentos térmicos prolongados (até 40 h à temperatura 
máxima de sinterização), o que serviu para verificar o limite solubilidade do Al. Os 
materiais com alumínio cristalizaram com uma simetria ortorrômbica e grupo espacial 
Pnma. A mesma simetria foi obtida por outros autores para os materiais La0,90Sr0,10Ga0,90-
xAlxMg0,10O3-δ para valores de x até 0,20 (Nguyen and Dokiya, 2000) e para LaGa0,90-
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xAlxMg0,10O3-δ com adições de alumínio até 20% molar (Kajitani et al., 2007). Na Tabela 
III.1.11 são apresentados os parâmetros de rede obtidos por ajuste à simetria 
ortorrômbica da estrutura cristalina dos materiais com adição de Al, juntamente com 





































































































Figura III.1.18- Padrões de difracção das amostras com diferentes conteúdos molares de Al: (A) 
LSGMA5; (B) LSGMA10; (C) LSGMA15; (D) LSGMA20; (E) LSGMA25; (F) LSGMA30. Os picos 
assinalados com o símbolo (●) referem-se a fases não identificadas. 
 
 Os limites de solução sólida do alumínio nestes materiais encontrados por alguns 
autores são superiores ao valor obtido neste trabalho. Na família de materiais 
La0,90Sr0,10Ga0,90-xAlxMg0,10O3-δ, somente para a composição com 80% molar de Al é que 
foi detectada a fase secundária LaSrGa3O7. No entanto, o método de processamento dos 
materiais foi um método químico (Nguyen and Dokiya, 2000). Outros autores 
encontraram o limite de solução sólida do alumínio na família de materiais, preparados 
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Sora e seus colaboradores que prepararam misturas de α-Al2O3 com 
La0,90Sr0,10Ga0,90Mg0,10O3-δ, detectaram, por difracção de raios-X, fases secundárias 
(MgAl2-xGaxO4 e MgO) a partir de um conteúdo de Al de cerca de 10% molar (2005). 
 
 
Tabela III.1.11- Dados estruturais obtidos com as composições com diferentes conteúdos molares 
de Al. 
Parâmetros de rede (Å) 
Material 
a b c 




LSGMA0 5,5386 7,8035 5,5026 237,8 6,94 
LSGMA5 5,5318 7,7888 5,4953 236,8 6,91 
LSGMA10 5,5262 7,7802 5,4895 236,0 6,87 
LSGMA15 5,5183 7,7699 5,4823 235,1 6,84 
LSGMA20 5,5092 7,7613 5,4747 234,1 6,80 
 
Os parâmetros de rede diminuem, de uma forma linear, com o aumento do 
conteúdo de Al até 20% molar. Embora no material LSGMA20 tenham sido detectadas 
fases secundárias, os seus parâmetros de rede continuam a seguir a lei de Vegard,o que 
é indicação de que a maior parte dos iões Al3+ estão efectivamente integrados na rede 
cristalina do galato. O volume da célula unitária (Figura III.1.19A) diminui monotonamente 
com o aumento do conteúdo de Al, como já foi verificado por outros autores (Kajitani et 
al., 2007). Esta é a tendência esperada dado que Al3+ tem um raio iónico inferior ao do 
Ga3+: 0,54 e 0,62 Å, respectivamente (Shannon, 1976).  
A fim de prever o efeito da substituição de Al na distorção da rede cristalina foi 
calculado o factor de tolerância de Goldschmidt através da Equação I.1.1. A Figura 
III.1.19C mostra que os factores de tolerância variam de uma forma monótona desde 
0,963 a 0,970 com o aumento do conteúdo de Al. Desta forma, estes resultados sugerem 
que o aumento do conteúdo de Al torna a rede cristalina menos distorcida, o que poderá 
favorecer o transporte iónico. O volume livre dos materiais baseados no LSGMA foi 
também determinado através da diferença entre o volume medido de uma célula unitária 
e o volume ocupado por todos os iões presentes na célula unitária, verificando-se que 


























































Figura III.1.19- Evolução do volume da célula unitária (A), do volume livre (B), e do factor de 
tolerância de Goldschmidt (C), com o conteúdo molar de Al. 
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 1.2.2. Caracterização microestrutural 
 
Na Figura III.1.20 são apresentadas as microestruturas características das 
amostras com diferentes conteúdos molares de Al. Observa-se que o aumento do 
conteúdo de alumínio em substituição do gálio diminui a densificação das amostras 
(Tabela III.1.12), tal como já tinha sido observado por outros autores (Anderson et al., 
1999b; Nguyen et al., 2000; Sora et al., 2005). 
As microestruturas das amostras LSGMA15, 20, 25 e 30 apresentam pequenos 
precipitados na superfície que são ricos em Sr e denotam a formação, durante a 
sinterização, de uma fase líquida. A origem destes precipitados pode estar relacionada 
com a temperatura elevada a que foram submetidas as amostras de forma a obter uma 
boa densificação. Os padrões de difracção de raios-X das amostras com 20, 25 e 30% 
molar de Al revelaram a presença de fases secundárias que, no entanto, não foram 
identificadas. Contudo, o facto da análise das amostras por MEV/EDE revelar a presença 
de fases ricas em Sr é consistente com o facto de a solubilidade deste catião dopante 
diminuir com a substituição do Ga por Al, devido à diferença de raios iónicos. Nas 
amostras LSGMA 25 e 30 observam-se partículas precipitadas, de cor negra, ao longo 
das fronteiras de grão ricas em Mg. Outras partículas precipitadas de tonalidade mais 
clara também são ricas em Mg. A segregação de fases contendo este catião pode estar 
relacionada com o facto de as ligações que o catião Al estabelece na rede cristalina com 
o O serem ligações mais curtas e mais fortes que as ligações Ga-O (Chen and Fung, 
2004). Desta forma, a expansão da rede que é requerida para a solubilização do Mg fica 
comprometida. 
 Na Tabela III.1.12 são apresentados os valores de tamanho médio de grão 
característicos das amostras com diferentes conteúdos de Al. A substituição com Al na 
posição do Ga na perovesquite origina uma inibição do crescimento do grão que se torna 
mais evidente a partir de 20% molar. Esta inibição do crescimento do grão pode estar 
relacionada com a presença das fases secundárias não identificadas. 
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Tabela III.1.12- Tamanho médio de grão e nível de densificação para as diferentes composições 
com alumínio. 
Material 
Tamanho médio de grão  
(μm) Densificação (%) 
LSGMA 0 10,9 94 
LSGMA5 9,3 94 
LSGMA10 9,8 93 
LSGMA15 10,9 93 
LSGMA20 8,0 92 
LSGMA25 5,7 a) 
LSGMA30 5,8 a) 
 a) Não foi possível determinar. 
  
 1.2.3. Caracterização da expansão térmica e da resistência mecânica 
 
 A evolução do coeficiente de expansão térmica com a temperatura destes 
materiais, baseados no LSGMA, não apresenta descontinuidades no intervalo de 
temperaturas de 20 a 1100ºC. A Tabela III.1.13 apresenta os coeficientes médios de 
expansão térmica linear, calculados no intervalo de temperaturas compreendido entre 
350ºC e 1100ºC, característicos das amostras com diferentes conteúdos de Al.  
 Observa-se que, com o aumento do conteúdo de Al até 30% molar, o coeficiente 
de expansão térmica apresenta variações pouco significativas, com excepção da 
composição LSGMA15 que apresenta um aumento acentuado. Outros autores obtiveram 
para a família de materiais La0,90Sr0,10Ga0,90-xAlxMg0,10O3-δ com de x =0-0,60 valores 
compreendidos entre 10,5x10-6 e 11,1x10-6 K-1 (Nguyen and Dokiya, 2000). Esta 
diferença de valores pode ser devida ao facto de o intervalo de temperaturas considerado 
por estes autores ser diferente (30 a 950ºC). 
 Na Figura III.1.21 estão representados, simultaneamente, o tamanho médio de 
grão e a dureza de Vickers em função do conteúdo molar de Al. As medidas da dureza de 
Vickers revelam um aumento da resistência superficial somente para o material LSGMA5, 
observando-se uma diminuição abrupta a partir de 15% molar de Al. 
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Tabela III.1.13- Coeficientes médios de expansão térmica linear, no intervalo de temperaturas 350 
a 1100ºC. 
Material α /10-6 (K-1) 
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Figura III.1.21- Representação do tamanho médio de grão (□), da dureza de Vickers (○) em função 
do conteúdo molar de Al. 
 
 A diminuição da dureza superficial dos materiais obtidos com crescente conteúdo 
de Al é um efeito oposto àquele que seria expectável (Nguyen and Dokiya, 2000) 
atendendo à diminuição observada do tamanho médio de grão. Este efeito pode ser 
devido a uma deterioração das zonas de fronteira de grão, que existem em maior número 
nos materiais com maior conteúdo de alumínio. Além disso, tal como já foi referido nas 
características microestruturais destes materiais, as composições com conteúdos de 
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alumínio superiores a 15% molar apresentam fases secundárias, de baixo ponto de 




1.2.4. Caracterização eléctrica 
 
 A caracterização eléctrica dos materiais contendo alumínio foi realizada de uma 
forma semelhante à do estudo do efeito do conteúdo de magnésio. 
 
1.2.4.1. Espectroscopia de impedância em ar 
 
 As Figuras III.1.22 e III.1.23 representam os espectros de impedância como uma 
função paramétrica da frequência aplicada (20 Hz a 1 MHz), à temperatura de 300ºC, dos 
materiais com conteúdos molares de Al entre 0 e 30%. Tal como se observou no Capítulo 
III.1.1.3 no estudo do efeito do magnésio, os espectros de impedância destes materiais, a 
esta temperatura, são constituídos por dois semicírculos distintos: o de frequências 
elevadas, correspondente à condução no interior do grão, e o de frequências intermédias 
correspondente à condução através da fronteira de grão.  
 A exemplo da série de materiais com diferentes teores em Mg, os espectros de 
impedância a 300ºC (Figuras III.1.22 e III.1.23) podem ser interpretados com base num 
circuito equivalente que consiste na combinação em série de dois subcircuitos, cada um 
constituído por um elemento resistivo (R) em paralelo com um elemento capacitivo (C), 
correspondendo a cada um dos semicírculos presentes no espectro de impedância. As 
resistências ao fluxo de cargas eléctricas no interior do grão e através da fronteira de 
grão, Rg e Rfg, foram obtidas a partir das intercepções com o eixo real dos respectivos 
semicírculos. É de notar que os valores obtidos são resultantes da resistência no interior 
de todos os grãos e através de todas as fronteiras de grão. A resistência total do material 
é dada pela soma Rg+Rfg. A capacidade correspondente a cada semicírculo foi calculada 
pela Equação II.4.6. As resistências obtidas a partir dos espectros de impedância foram 
transformadas em condutividade utilizando a Equação II.4.9. Os semicírculos dos 
espectros de impedância estão centrados num ponto abaixo do eixo real, afastando-se 
desta forma do comportamento ideal. Por este motivo o condensador em cada subcircuito 
do circuito equivalente foi substituído por um elemento de fase constante (CPE), cuja 
impedância é definida em função dos parâmetros Q e n através da Equação II.4.4.  






















Figura III.1.22- Espectros de impedância obtidos em ar a 300ºC com diferentes adições molares 
de Al (◊ LSGMA0, ○ LSGMA5, Δ LSGMA10, □ LSGMA15); os algarismos assinalados no gráfico 





















Figura III.1.23- Espectros de impedância obtidos em ar a 300ºC com diferentes adições molares 
de Al (◊ LSGMA20, ○ LSGMA25, Δ LSGMA30); os algarismos assinalados no gráfico 
correspondem às potências de base dez da frequência em Hz. 
 
 
Nos espectros de impedância representados nas Figuras III.1.22 e III.1.23 
observa-se que a condutividade total das composições de 5 a 20% molar de Al é superior 
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à condutividade total da composição base sem alumínio (LSGMA0). A amplitude do 
semicírculo do grão do material LSGMA0 é superior à de todas as composições com 
alumínio com a excepção da composição LSGMA30. Quanto ao comportamento da 
fronteira de grão, observa-se que a adição de alumínio provoca um aumento da 
amplitude do semicírculo correspondente. É de salientar que este efeito da adição de 
alumínio é contrário ao efeito provocado pela adição de magnésio, observando-se neste 
caso, uma diminuição da amplitude do semicírculo da fronteira de grão (Capítulo 
III.1.1.3). Este aumento da resistência da fronteira de grão torna-se mais acentuado a partir 
do conteúdo de 10% molar de Al, e pode estar relacionado com o aparecimento de fases 
secundárias segregadas nas fronteiras de grão que, tal como foi referido na análise da 
microestrutura destes materiais, aparecem em quantidades significativas nas composições 
com conteúdos superiores a 20% molar. 
Os valores calculados da capacidade do grão e da fronteira de grão dos materiais 
com diferentes adições de Al estão representados em função da temperatura na Figura 
III.1.24. Tal como era esperado obtiveram-se valores da capacidade do grão inferiores à 
capacidade da fronteira de grão. Quanto aos valores do parâmetro n (Figura III.1.25), os 
valores correspondentes ao semicírculo do grão são superiores aos do semicírculo da 
fronteira de grão. A capacidade tanto do grão como da fronteira de grão mantêm-se 
praticamente constantes com o aumento da temperatura. A adição de Al até 10% molar 
provoca um aumento dos efeitos capacitivos no interior do grão, observando-se uma 
diminuição destes efeitos para as composições com 15 e 20% molar. Este efeito deve 
estar relacionado com a segregação de fases secundárias para as fronteiras de grão, 
reduzindo, assim, a quantidade de espécies presentes no grão com efeitos capacitivos. 
Em relação à capacidade da fronteira de grão observa-se que as composições com 5 e 
15% molar apresentam capacidades superiores à capacidade do LSGMA0, e as 
composições 10 e 20% molar inferiores a esta. A evolução do parâmetro n com a 
temperatura é praticamente constante, tanto para o semicírculo do grão como da fronteira 
de grão. A adição de Al origina uma diminuição do valor de n correspondente ao 
semicírculo do grão, podendo concluir-se que a composição LSGMA5 é a que apresenta 
um maior desvio ao comportamento ideal. Relativamente ao comportamento da fronteira 
de grão, um aumento do conteúdo de Al origina semicírculos com valores de n inferiores, 
correspondendo a uma maior dispersão de distribuição de tempos de relaxação, com 
excepção da composição LSGM15, que apresenta valores de n superiores.  
 































Figura III.1.24– Representações da capacidade do grão (A) e da fronteira de grão (B) das 
amostras com diferentes conteúdos molares de Al: ◊ LSGMA0, ○ LSGMA5, Δ LSGMA10, □ 






















Figura III.1.25– Representações do parâmetro n obtido no ajuste do circuito equivalente 
correspondente ao grão (A) e da fronteira de grão (B) das amostras com diferentes conteúdos 
molares de Al: ◊ LSGMA0, ○ LSGMA5, Δ LSGMA10, □ LSGMA15, ■ LSGMA20 
 
 Na Figura III.1.26 estão representadas as frequências de relaxação dieléctrica (fr) 
correspondentes aos processos de condução no interior do grão e através da fronteira de 
grão em função do conteúdo de Al. Na representação correspondente ao grão pode 
observar-se que a frequência de relaxação dieléctrica se mantém mais ou menos 
constante com o aumento do conteúdo de Al. O comportamento da fronteira de grão 
evidencia um aumento da frequência de relaxação para a composição LSGMA5, 
observando-se depois uma diminuição até à composição LSGMA15, ainda que em 
ambos os casos se trate de variações reduzidas. É de salientar que o alumínio apresenta 
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um efeito menor na alteração das frequências de relaxação, tanto do grão como da 
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Figura III.1.26– Representação da frequência de relaxação dieléctrica (fr) dos processos de 
condução no interior do grão (A) e através da fronteira de grão (B) em função do conteúdo molar 
de Al: □ 250ºC ◊ 275ºC; ∆ 300ºC; ○ 325ºC. 
 
 A representação de Arrhenius da condutividade total (Figura III.1.27) evidencia a 
melhoria da condutividade com a introdução de teores de Al até 15%. De notar ainda que 
este efeito benéfico é máximo para a amostra LSGMA5, observando-se uma diminuição 
da condutividade para fracções crescentes de Al, sendo esta manifesta para valores 








































Figura III.1.27- Representações de Arrhenius da condutividade total das composições com 
diferentes conteúdos molares de Al  no intervalo de temperatura de 250 a 700ºC.  
  
 O outro ponto relevante deste conjunto de resultados é a alteração de declive a 
cerca de 550ºC, tal como foi observado para as composições com diferentes conteúdos 
de magnésio (Capítulo III.1.1.3). Por este motivo, foram calculadas energias de activação 
de alta e baixa temperatura, que se encontram representadas na Tabela III.1.14 para as 
várias composições com adição de Al.  
A Figura III.1.28 apresenta a dependência tipo Arrhenius das condutividades 
parciais do LSGMA0 a baixa temperatura, acompanhada das respectivas extrapolações 
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condutividade total tem um papel preponderante na gama de temperaturas elevadas. 
Este tipo de representação permite inferir que a contribuição dominante na condutividade 
total observada nestes materiais, tanto a alta como a baixa temperatura, é a contribuição 
do grão, dado que a fronteira de grão apresenta uma condutividade superior. Assim, e 
seguindo os procedimentos realizados a propósito do estudo do efeito do Mg, a diferença 
entre a energia de activação do grão a baixa temperatura e a energia de activação total 
na gama de alta temperatura permitiu estimar os valores de energia de dissociação de 



















Figura III.1.28– Representações de Arrhenius das condutividades total (□) , do grão (○) e da 
fronteira de grão (Δ), no intervalo de temperaturas de 250 a 700ºC, da amostra de LSGMA0; a 
linha contínua representa o ajuste da equação de Arrhenius aos pontos experimentais. 
 
 Para o fazer foi necessário separar as componentes da condutividade 
correspondentes à condutividade do grão e da fronteira de grão (Figura III.1.29), a partir 
das quais se determinaram as respectivas energias de activação (Tabela III.1.14). 
Antes da análise desses dados, convém notar a ligeira diferença na energia de 
activação na gama de alta temperatura entre as amostras LSGM10 e LSGMA0 que, 
apesar de corresponderem à mesma composição nominal (La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O3-δ) 
foram sinterizadas a temperaturas ligeiramente diferentes (Tabela II.1.1). 
 




















Figura III.1.29- Representações de Arrhenius da condutividade do grão (A) e da fronteira de grão 
(B) das composições com diferentes conteúdos de Al  (◊ LSGMA0, ○ LSGMA5, Δ LSGMA10, □ 
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Eat (a. t.) (eV) 
 





LSGMA0 0,99 1,07±0,01 0,59 1,05±0,08 0,40 
LSGMA 5 0,99 1,06 0,53±0,01 0,98±0,05 0,46 
LSGMA 10 0,99±0,01 1,10±0,05 0,75 0,98±0,11 0,24 
LSGMA 15 0,93±0,03 1,04±0,02 0,77±0,01 0,97±0,06 0,16 
LSGMA 20 0,90 1,03±0,01 0,83±0,01 0,93±0,02 0,07 
LSGMA 25 0,89 0,99 0,71±0,01 0,93±0,01 0,18 
LSGMA 30 0,90±0,01 0,98±0,02 0,80 0,94±0,02 0,10 
(b. t. - intervalo de temperatura entre 250 e 525ºC; a. t. - intervalo de temperatura entre 550 e 700ºC) 
 
  Com o aumento do conteúdo de Al observa-se um aumento da energia de 
activação da condutividade total a alta temperatura. Apresentando a condutividade total 
destes materiais uma forte contribuição devida ao processo de condução no interior do 
grão, a introdução do Al na rede cristalina parece provocar um aumento da barreira de 
mobilidade do ião O2-, dado que o número de lacunas de oxigénio se mantém constante 
em todos os materiais. 
 Este aumento da barreira de mobilidade pode estar relacionado com a diminuição 
observada do volume livre da célula unitária (Figura III.1.19B). No entanto, um outro 
factor susceptível de afectar o valor da energia de activação é a distorção da rede 
cristalina. Na verdade, o aumento do conteúdo de Al diminui o grau de distorção da rede 
cristalina, como se pode concluir através da representação do valor do factor de 
tolerância de Goldschmidt em função do conteúdo de Al (Figura III.1.19C). Contudo, esta 
redução da distorção da rede provocada pela adição de Al parece não compensar o 
efeito da diminuição do volume livre. Na verdade, a elevada condutividade iónica das 
perovesquites está relacionada com um balanço adequado entre a simetria da estrutura e 
o volume livre (Nomura and Tanase, 1997; Hayashi et al., 1999).  
 O mesmo efeito de aumento da energia de activação da condução a alta 
temperatura com o aumento da adição de Al foi observado por outros autores (Sora et al., 
2005), embora tenham sido determinados valores superiores (variando entre 0,82 e 1,01 
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eV) aos obtidos neste trabalho, na mesma gama de adições de Al. É no entanto de 
salientar que a composição base utilizada por estes autores (La0,80Sr0,20Ga0,80Mg0,20O3-δ), 
na qual o Ga é substituído pelo Al é diferente da utilizada neste trabalho. Nguyen e 
Dokiya obtiveram valores semelhantes aos obtidos neste trabalho com a série de 
materiais La0,90Sr0,10Ga0,90-xAlxMg0,10O3-δ com valores de x compreendidos entre 0 e 0,90, 
tendo obtido valores crescentes, compreendidos entre 0,59 e 0,90 eV, com o aumento do 
conteúdo de Al (Nguyen and Dokiya, 2000).  
 A energia de activação da condutividade total a baixa temperatura diminui com o 
aumento do conteúdo de Al. Apresentando a condutividade total, também nesta gama de 
temperaturas, uma forte contribuição do processo de condução do grão, poderá 
relacionar-se este efeito com a diminuição do número de aglomerados de defeitos 
provocada pela adição deste catião em substituição do Ga. Na Tabela III.1.14 são 
apresentados os valores da energia de dissociação de defeitos (obtidos através da 
diferença entre os valores das energias de activação da condutividade do grão e da 
condutividade total a alta temperatura) que diminuem com o aumento do conteúdo de Al. 
Esta tendência observada nos valores da energia de dissociação deve estar relacionada 
com a existência de aglomerados menos estáveis, à medida que o Al substitui o Ga.  
 A condutividade do grão (Figura III.1.29A) aumenta até ao conteúdo de 20% molar 
de Al. Para 25 e 30% molar Al nota-se o mesmo efeito para as temperaturas mais baixas, 
pois para as temperaturas mais elevadas a condutividade é praticamente igual à da 
composição sem alumínio, dado que as suas energias de activação são inferiores 
(Tabela III.1.14). A energia de activação do processo de condução através do grão 
mantém-se constante até à adição de 10% Al, diminuindo depois com o aumento do 
conteúdo de alumínio até 25% molar, e a partir deste conteúdo aumenta ligeiramente. O 
aumento da condutividade do grão com o aumento do conteúdo de Al parece estar 
relacionada com um maior número de lacunas de oxigénio para assistirem o movimento 
dos iões O2-. De facto, todas as composições contendo adições de Al em substituição do 
Ga têm a mesma quantidade de lacunas de oxigénio que a composição sem alumínio, 
dado que ambos os catiões apresentam a mesma valência fixa 3+. Atendendo a que 
simultaneamente se observa uma diminuição da barreira energética da mobilidade do ião 
O2- no interior do grão e uma diminuição da estabilidade dos aglomerados de defeitos, 
traduzida pela diminuição da energia de dissociação de defeitos, com o aumento do 
conteúdo de Al, parece razoável concluir que a introdução deste catião permite ter uma 
maior quantidade de lacunas de oxigénio disponíveis para a condução a baixas 
temperaturas. 
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 Já para a condutividade correspondente à fronteira de grão (Figura III.1.29B) 
observa-se que a composição 5% molar Al apresenta uma condutividade superior à da 
composição sem alumínio, revelando um aparente efeito de "limpeza" das fronteiras de 
grão provocado por este catião. Todas as restantes composições apresentam uma 
condutividade de fronteira de grão inferior, sendo este efeito mais pronunciado a partir de 
20% molar Al, tornando assim evidente uma deterioração das zonas de fronteira de grão 
a partir deste conteúdo de Al. A energia de activação da condutividade através da 
fronteira de grão diminui com o aumento do conteúdo de Al.  
 O modelo de tijolos em camada foi aplicado aos materiais com adição de Al para 
uma melhor compreensão do efeito deste catião nas características microestruturais 
destes materiais. A Figura III.1.30 apresenta a representação de Arrhenius da 
condutividade microscópica da fronteira de grão calculada através da Equação I.3.2 do 
modelo de tijolos em camada (apresentado no capítulo I.3.3), utilizando os valores da 
condutividade macroscópica extraídos dos espectros de impedância. A espessura das 
fronteiras de grão (δfg) foi calculada através da Equação I.3.3, considerando εrfg=25 obtido 





















Figura III.1.30– Representação de Arrhenius da condutividade microscópica da fronteira de grão 
determinada através do modelo de tijolos em camada, no intervalo de temperaturas de 250 a 
350ºC, de materiais com diferentes conteúdos molares de Al: (◊ LSGMA0, ○ LSGMA5, Δ 
LSGMA10, □ LSGMA15, ■ LSGMA20, ● LSGMA25, ▲ LSGMA30) 
 
 À medida que aumenta o conteúdo de Al diminui a condutividade microscópica da 
fronteira de grão, mesmo para a composição com um conteúdo de Al mais reduzido, em 
aparente contradição com o efeito de "limpeza" das fronteiras de grão que parecia existir 
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para esta composição. Os valores calculados da espessura da fronteira de grão 
(Equação I.3.3) para estes materiais com adição de Al estão compreendidos entre 2 e 3,4 
nm. Os valores da energia de activação obtidos para a condutividade microscópica da 
fronteira de grão são muito semelhantes ao da condutividade macroscópica, observando-
se a mesma tendência de diminuição com o aumento do conteúdo de Al. Todavia, as 
diferenças em σfgmic entre as amostras LSGMA0, LSGMA5 e LSGMA15 são ténues e 
podem ser devidas ao erro associado ao tamanho médio de grão, que se pode considerar 
muito semelhante, variando entre 9,3 e 10,9 µm (Tabela III.1.12). Já para teores de Al 
iguais ou superiores a 15%, os efeitos composicionais sobrepõem-se claramente às 
diferenças no tamanho de grão para explicar o decréscimo em σfgmic.   
 Assim, o alumínio em substituição do gálio apresenta um efeito claramente 
positivo na condutividade do interior do grão até adições de 15 -20% molar. No entanto, a 
condutividade das fronteiras de grão vai-se deteriorando gradualmente com conteúdos 
crescentes daquele catião, embora não se verifique uma significativa alteração da 
condutividade microscópica da fronteira de grão até 15% de Al. Uma forma de melhorar 
as propriedades globais de transporte destes materiais, seria melhorando a sua 
processabilidade, que poderia ser conseguida por activação mecânica dos precursores. 
De facto, um dos factores que parece ser prejudicial no comportamento eléctrico das 
fronteiras de grão é a presença de fases secundárias segregadas, que fundiram às 
temperaturas elevadas a que os materiais foram processados. Adicionalmente, a indução 
de heterogeneidades microestruturais do tipo núcleo-concha poderá também ser uma 
forma alternativa de melhorar as propriedades de transporte das fronteiras de grão destes 
materiais. 
 Seguindo a análise, apresentada a propósito do estudo do efeito do magnésio (no 
Capítulo III.1.1.3), das propriedades dieléctricas para obter informação mais detalhada 
sobre as diferentes componentes das energias de activação, mostra-se na Figura III.1.31 
a representação da tangente de perda dieléctrica (tanδ) em função da frequência 
aplicada a 250ºC, para as várias composições com Al. Este resultado revela a existência 
de dois processos distintos de relaxação dieléctrica, tal como seria de esperar. 
 De acordo com os espectros de impedância representados nas Figuras III.1.22 e 
III.1.23, parece razoável aceitar que os picos dos processos de relaxação dieléctrica de 
alta e baixa frequência correspondem aos processos de condução através do grão e da 
fronteira de grão, respectivamente. A intensidade do pico correspondente ao grão 
mantém-se praticamente constante para todas as composições de Al. No entanto, com o 
aumento do conteúdo de Al observa-se uma diminuição da intensidade do pico 
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correspondente à fronteira de grão para as composições com conteúdo de Al superior a 
10% molar. Assim, a adição de Al origina uma diminuição dos momentos dipolares 
formados devido ao deslocamento dos iões O2- através dos pontos de estrangulamento. 
Este facto pode estar relacionado com uma diminuição do espaço disponível na migração 
dos iões O2- através das fronteiras de grão. Esta observação é consistente com o 
aumento da energia de migração através da fronteira de grão (EMfg) para conteúdos 














Figura III.1.31– Representação de tanδ vs. frequência aplicada à temperatura de 250ºC de 
materiais com diferentes conteúdos molares de Al: ◊ LSGMA0, ○ LSGMA5, Δ LSGMA10, □ 
LSGMA15, ■ LSGMA20. 
 
Para a composição LSGMA20 observa-se uma diminuição acentuada desta 
energia, sendo, no entanto de salientar que no padrão de DRX deste material foram 
detectadas fases secundárias, que dificultam a interpretação do comportamento eléctrico 
deste material. A energia de migração através do interior dos grãos (EMg) (Figura 
III.1.32A) também aumenta ligeiramente com o aumento do conteúdo de Al. O aumento 
da energia de migração no interior do grão deve estar relacionada com a diminuição do 
volume livre da rede cristalina associada à introdução de Al (Figura III.1.19B). A energia 
de dissociação de defeitos apresenta uma diminuição com o aumento do conteúdo de Al, 
confirmando a tendência observada na Tabela III.1.14. A energia de migração dos iões 
O2- e a energia de dissociação dos aglomerados de defeitos da fronteira de grão 
aumentam com a adição de Al até 15% molar, diminuindo acentuadamente para 20% 
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molar. Esta tendência é ligeiramente diferente da observada na Tabela III.1.14 dos 
valores de Eafg determinados a partir dos valores da condutividade da fronteira de grão, 























Figura III.1.32– Representação da energia de migração dos iões O2- através do grão (EMg) e da 
fronteira de grão (EMfg) (A) e da energia de dissociação dos aglomerados de defeitos no grão 
(EOg) e na fronteira de grão (EOfg) (B) em função do conteúdo molar de Al.  
   
 Assim, a observada diminuição da condutividade microscópica da fronteira de 
grão (Figura III.1.30), pelo menos até à composição com adição de Al considerada 
monofásica, LSGMA15, pode ser justificada pela dificuldade de migração dos iões 
oxigénio através da fronteira de grão causada pela introdução deste catião. As 
propriedades eléctricas dos materiais com adição de alumínio parecem indicar um limite 
de solubilidade para 10% molar de Al. No entanto, na análise microestrutural do material 








III - Resultados e Discussão 
174 
de grão. A análise deste material por microscopia de transmissão electrónica poderia, 
eventualmente, confirmar a presença de fases secundárias. 
 
1.2.4.2. Condutividade em função da pressão parcial de oxigénio 
 
 A condutividade em função da pressão parcial de oxigénio foi determinada através 
de medidas de espectroscopia de impedância no intervalo de temperaturas de 700 a 
900ºC. Na Figura III.1.33 estão representadas as condutividades eléctricas em função da 
pressão parcial de oxigénio para as amostras com diferentes conteúdos de Al. 
A curva teórica para as composições de 0 a 25% molar de Al foi calculada através 
da média aritmética dos valores da condutividade total em toda a gama de pressões 
parciais de oxigénio estudadas (de 10-20 a 10+5 Pa ). A partir de 30% molar de Al fez-se o 
ajuste dos valores experimentais à Equação II.4.11. 
 A Figura III.1.33 mostra que a condutividade eléctrica é praticamente constante na 
gama de pressões parciais de oxigénio estudadas para as composições com conteúdos 
molares de Al até 25%, podendo considerar-se que esta condutividade é a condutividade 
iónica do material. Para a composição de 30% molar de Al começa a observar-se um 
aumento da condutividade para condições mais oxidantes, o que é indicativo da 
existência de condutividade electrónica do tipo p, de acordo com resultados obtidos com  
composições de elevado conteúdo em Al (Anderson et al., 1999b; Lybye et al., 2000). A 
Figura III.1.34 compara as condutividades iónicas a 800ºC dos materiais contendo 
diferentes conteúdos de Al, onde se pode observar que a condutividade diminui com o 
aumento do grau de substituição de gálio.  
 É de destacar a existência de duas regiões distintas na variação da condutividade 
com a composição. Uma região até 10% molar, em que a composição de LSGMA5 
apresenta, a esta temperatura, uma condutividade ligeiramente superior à de LSGMA0, e 
uma ligeira diminuição para a composição de LSGMA10. Convém, no entanto, referir que 
este aumento correspondente ao material LSGMA5, nas temperaturas inferiores já não se 
observa, dado que este material apresenta uma energia de activação superior ao 
LSGMA0 (Figura III.1.35). A outra região corresponde às composições compreendidas 
entre 15 e 30% molar, em que se observa uma degradação mais acentuada da 
condutividade iónica. Mais uma vez, este comportamento parece indicar o limite de 
solução sólida para 10% molar de Al. 
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Figura III.1.33- Condutividade em função da pressão parcial de oxigénio a diferentes temperaturas de medida 
(900,  800,  750, 700ºC correspondentes, respectivamente, a condutividades decrescentes em cada 
representação gráfica) das amostras com diferentes percentagens molares de Al: ◊ LSGMA0, ○ LSGMA5, Δ 


























Figura III.1.34- Comparação da condutividade eléctrica a 800ºC em função da pressão parcial de 
oxigénio para as composições com diferentes conteúdos molares de Al: ◊ LSGMA0, ○ LSGMA5, Δ 
LSGMA10, □ LSGMA15, ■ LSGMA20, ● LSGMA25, ▲ LSGMA30. 
 
 
 Os valores da condutividade iónica para todas as composições com Al e das 
respectivas energias de activação são apresentados na Tabela III.1.15. 
Na Figura III.1.35 são apresentadas as representações de Arrhenius da 
condutividade iónica para as composições com diferentes conteúdos de Al e de onde se 
conclui que o alumínio tem um aparente efeito negativo na condutividade eléctrica, tal 
como tinha sido anteriormente referido por Nguyen e Dokiya (Nguyen and Dokiya, 2000) 
para um estudo semelhante com a composição La0,90Sr0,10Ga0,90-xAlxMgO3-δ. Tal como 
estes autores observaram, também neste trabalho se conclui que a adição de alumínio 
aumenta a energia de activação da condutividade iónica. Nguyen e Dokiya obtiveram 
uma energia de activação de 0,59 eV para a composição sem alumínio e 0,90 eV para a 
composição com 90% molar de Al (Nguyen and Dokiya, 2000). Estes valores são 
semelhantes aos obtidos neste trabalho. 
O aumento da energia de activação pode estar relacionado com um aumento da 
contribuição dos processos de condução através da fronteira de grão para a 
condutividade dos materiais com crescentes conteúdos de alumínio. O mesmo efeito de 
diminuição da condutividade iónica a alta temperatura com a introdução do Al foi também 
observado noutra família de perovesquites (La1-xSrxSc1-yAlyO3), apesar de se observar 
uma estabilização da estrutura cristalina com a adição de Al (Kato et al., 2003). 


















Figura III.1.35- Representações de Arrhenius da condutividade iónica para as composições com 
diferentes conteúdos molares de Al: ◊ LSGMA0, ○ LSGMA5, Δ LSGMA10, □ LSGMA15; ■ LSGMA20, ● 
LSGMA25, ▲ LSGMA30. 
 
 
Tabela III.1.15 - Condutividade iónica (S.cm-1) em função do conteúdo de Al e respectivas 













LSGMA0 9,53×10-2 6,04×10-2 4,94×10-2 3,46×10-2 0,58 
LSGMA 5 1,02×10-1 6,18×10-2 4,58×10-2 3,16×10-2 0,66 
LSGMA 10 9,50×10-2 5,69×10-2 4,10×10-2 2,92×10-2 0,67 
LSGMA 15 7,28×10-2 4,39×10-2 3,17×10-2 2,19×10-2 0,68 
LSGMA 20 7,40×10-2 4,14×10-2 2,93×10-2 1,98×10-2 0,74 
LSGMA 25 5,13×10-2 2,84×10-2 1,92×10-2 1,31×10-2 0,77 
LSGMA 30 4,35×10-2 2,27×10-2 1,58×10-2 1,02×10-2 0,80 
 
 
Como é óbvio, os valores de condutividade total aqui apresentados escondem 
toda a complexidade dos efeitos benéficos associados à adição de Al, discutida na 
secção anterior. Todavia, mostram que a condutividade electrónica tende a aumentar 
com a introdução deste catião e dada a relevância tecnológica desta propriedade, impõe-
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se a sua avaliação detalhada. Esse estudo foi realizado com base em medidas de 
permeabilidade electroquímica e é apresentado na secção seguinte. 
 
1.2.4.3. Permeabilidade electroquímica 
 
 A quantificação da condutividade electrónica do tipo p dos materiais com adição 
de alumínio estudados neste trabalho foi realizada por permeabilidade electroquímica ao 
oxigénio, no intervalo de temperaturas de 850 a 1000ºC.  
Na Figura III.1.36 está representada a permeabilidade electroquímica em função 
da pressão parcial de oxigénio no interior da célula de medida (P2), no intervalo de 
temperaturas de 1000ºC a 850ºC, para as amostras com diferentes conteúdos de Al. A 
representação gráfica foi feita de acordo com a Equação II.4.16. 
 A condutividade electrónica do tipo p à pressão parcial de oxigénio de 1 atm (σ0p) 
para cada amostra com diferente conteúdo de Al (Tabela III.1.16) foi determinada, às 
várias temperaturas de ensaio, pelo declive da recta obtida pelo ajuste dos pontos 
experimentais à Equação II.4.16 (Figura III.1.36). Na Figura III.1.37 apresentam-se as 
representações de Arrhenius dos valores da condutividade electrónica do tipo p obtidos 
neste trabalho. 
 A condutividade electrónica do tipo p diminui ligeiramente com o aumento do conteúdo 
de Al até 10% molar. A partir da composição LSGMA15 o valor da condutividade electrónica 
do tipo p aumenta com o aumento do conteúdo de Al até 20% molar, mantendo-se 
praticamente constante para as restantes composições (LSGMA25 e LSGMA30). Na Tabela 
III.1.17 é apresentado o número de transporte electrónico para as diferentes composições, 
onde se verifica que este número aumenta com a adição de alumínio. Na verdade, não se 
observam variações muito significativas na condutividade electrónica do tipo p com a adição 
de Al até 30% molar. É, no entanto, a deterioração da condutividade iónica com a adição 
deste catião que provoca o aumento do número de transporte electrónico. 
 A Figura III.1.38 evidencia o aumento da barreira energética para este processo de 
condução com o aumento do conteúdo de Al. Observa-se uma tendência clara para o 
aumento da energia de activação da condutividade electrónica do tipo p com o aumento do 
conteúdo de Al, o que sugere que a introdução deste catião na perovesquite torna o processo 
de formação de buracos electrónicos energeticamente desfavorável. 
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Figura III.1.36- Representação das permeabilidades electroquímicas em função da pressão parcial de 
oxigénio no interior da célula de medida (P2) a diferentes temperaturas de medida (1000,  950,  900, 
850ºC correspondentes, respectivamente, a condutividades decrescentes em cada representação 
gráfica) para as amostras com diferentes conteúdos de Al: ◊ LSGMA0; ○ LSGMA5, Δ LSGMA10, □ 
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Tabela III.1.16 - Condutividade electrónica do tipo p (S.cm-1) obtida a partir de medidas de 
permeabilidade electroquímica, para pressão parcial de oxigénio de 1 atm, de amostras com diferentes 













LSGMA0 6,1605x10-4 3,4254x10-4 1,7812x10-4 8,3660x10-5 1,74 
LSGMA5 4,1926x10-4 2,5420x10-4 1,2940x10-4 6,4659x10-5 1,65±0,11 
LSGMA 10 3,6378x10-4 2,4271x10-4 1,1325x10-4 5,2624x10-5 1,73±0,02 
LSGMA 15 4,1284x10-4 1,9820x10-4 9,5341x10-5 4,4703x10-5 1,92 
LSGMA 20 5,3433x10-4 3,3320x10-4 1,2210x10-4 6,8304x10-5 1,87±0,05 
LSGMA 25 4,7838x10-4 2,5296x10-4 1,0735x10-4 4,9097x10-5 2,00 





















Figura III.1.37- Representação de Arrhenius da condutividade electrónica do tipo p para as amostras 
com diferentes conteúdos molares de Al: ◊ LSGMA0, ○ LSGMA5, Δ LSGMA10, □ LSGMA15, ■ 
LSGMA20, ● LSGMA25, ▲ LSGMA30. 
 
  
Tabela III.1.17- Número de transporte electrónico em percentagem. 
Material LSGMA0 LSGMA5 LSGMA10 LSGMA15 LSGMA20 LSGMA25 LSGMA30 
te(%) 0,039 0,027 0,025 0,027 0,035 0,045 0,055 
 
 












Figura III.1.38- Representação da energia de activação da condutividade electrónica do tipo p 
extrapolada para a pressão parcial de oxigénio de 1 atm em função do conteúdo molar de Al. 
 
 
 1.3. Conclusões 
 
A família de materiais La0,95Sr0,05Ga1-xMgxO3-δ, com valores de x compreendidos 
entre 0 e 0,15, à temperatura ambiente, apresentou uma estrutura de simetria 
ortorrômbica, com grupo espacial Imma. O volume da célula unitária destes materiais 
aumenta com o aumento do conteúdo de Mg, tal como seria de esperar, atendendo aos 
raios iónicos do Mg e do Ga. No entanto, a evolução deste parâmetro apresentou um 
desvio ao comportamento linear para as composições com 10 e 15% molar de Mg, 
provavelmente devido à presença da fase secundária LaSrGaO4. Observou-se também 
que o aumento do conteúdo de Mg provoca uma diminuição monótona da simetria da 
rede cristalina, prevista pela diminuição do factor de tolerância de Goldschmidt. 
A caracterização microestrutural desta família de materiais revelou, tal como era 
esperado, um aumento na densificação e no tamanho médio de grão com o aumento do 
teor de Mg. Nas composições com menor tamanho médio de grão, 0 e 5% molar de Mg, 
foi detectada, por difracção de raios-X, a fase secundária LaSrGa3O7 que é inibidora do 
crescimento do grão. No entanto, nas microestruturas destes materiais não foi visível a 
presença de fases secundárias, o que sugere que esta fase se encontra distribuída de 
forma homogénea ao longo das fronteiras de grão. Nos materiais com maior tamanho 
médio de grão (10 e 15% molar) desaparece a fase secundária LaSrGa3O7 e detecta-se a 
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presença da fase LaSrGaO4, tal como já foi referido, embora esta fase não apareça 
evidenciada na microestrutura destes materiais, tendo antes sido identificadas, por EDE, 
fases ricas em Mg. Estes tipos de heterogeneidades observadas devem ter conduzido a 
desvios da composição real em relação à estequiometria nominal do material.  
As características estruturais e microestruturais observadas nesta família de 
materiais apresentam efeitos pronunciados nas suas propriedades eléctricas. Assim, o 
aumento do conteúdo de Mg provocou um incremento da energia de activação da 
condutividade total na gama de temperaturas elevadas (550-700ºC), e que, muito 
provavelmente, está relacionada com o aumento da distorção da rede cristalina 
provocado pela introdução deste catião. Por outro lado, observou-se um aumento da 
energia de activação da condutividade total na gama de temperaturas mais baixas (250-
525ºC), que é consistente com a existência crescente de associações de defeitos.  
A energia de activação do processo de condução no interior dos grãos aumenta 
com o aumento do conteúdo de Mg, salientando-se, assim, o papel dos aglomerados de 
defeitos e da distorção da rede cristalina no comportamento volúmico destes materiais. 
Por outro lado, observou-se que a energia de activação correspondente ao processo de 
condução através das fronteiras de grão diminui, de forma pouco acentuada, com o 
aumento do conteúdo de Mg. 
A composição que apresenta melhor compromisso de propriedades de transporte 
deve encontrar-se entre 5 e 10% molar de Mg, dado que a composição com 5% molar foi 
a que apresentou maior condutividade de grão e a composição com 10% molar a que 
apresentou uma maior condutividade efectiva de fronteira de grão. O aumento observado 
da condutividade efectiva das fronteiras de grão com o aumento do conteúdo de Mg até 
10% molar parece estar relacionada com a diminuição dos valores correspondentes das 
energias de migração e de associação de defeitos. Desta forma, o Mg apresenta um 
efeito positivo na condutividade destes materiais até um conteúdo próximo de 10% molar, 
não sendo este efeito uma consequência exclusiva do efeito geométrico associado ao 
aumento do tamanho médio de grão. É de salientar que se observou, de uma forma 
recorrente, uma inversão na tendência das propriedades eléctricas para a composição 
com 10% molar de Mg, o que parece indicar que este é o limite de solubilidade deste 
catião.  
As medidas de permeabilidade electroquímica permitiram concluir que o aumento 
do conteúdo de Mg não tem uma influência significativa na condutividade electrónica 
destes materiais. 
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A substituição parcial do gálio por alumínio na perovesquite La0,95Sr0,05Ga0,90-
xAlxMg0,10O3-δ com x=0,5; 0,10; 0,15; 0,20; 0,25 e 0,30 originou materiais, à temperatura 
ambiente, com uma estrutura de simetria ortorrômbica e grupo espacial Pnma. Os 
resultados obtidos por difracção de raios-X indicam a composição de 15% molar como o 
limite de solubilidade do alumínio nesta perovesquite. Observou-se também uma 
diminuição do volume da célula unitária de uma forma linear com o aumento do conteúdo 
de alumínio, sendo esta a tendência esperada atendendo aos raios iónicos do Al e do Ga. 
Este comportamento é também indicativo de que a maior parte dos iões de Al3+ estão a 
ser incorporados na rede cristalina do galato de lantânio. A evolução do valor do factor de 
Goldschmidt sugeriu que o aumento do conteúdo de Al diminui a distorção da rede 
cristalina, observando-se, em simultâneo, uma diminuição do volume livre da célula 
unitária.  
A análise microestrutural destes materiais revelou uma inibição do crescimento do 
grão, que se torna mais evidente a partir de 20% molar. Esta inibição pode estar 
relacionada com a presença de fases secundárias não identificadas. Os coeficientes 
médios de expansão térmica destes materiais apresentaram variações pouco 
significativas, com a excepção da composição com 15% molar em que se notou um 
aumento acentuado. As medidas da dureza de Vickers revelaram um aumento para o 
dobro da resistência superficial somente para a composição com 5% molar de Al, 
seguindo-se, depois, uma diminuição abrupta a partir de 15% molar. Este comportamento 
sugeriu uma degradação acentuada das regiões de fronteira de grão nas composições 
com maior conteúdo de Al, devido, provavelmente, à presença de fases secundárias.  
A substituição de Al por Ga provoca um aumento da condutividade total, na gama 
de baixas temperaturas (250-525ºC), até ao conteúdo de 15% molar, atingindo um 
máximo para a composição com 5% molar. Este aumento da condutividade total a baixas 
temperaturas com o aumento do conteúdo de alumínio parece estar relacionado com 
uma maior quantidade de lacunas de oxigénio disponíveis para a condução, que se 
revela também através do aumento observado da condutividade no interior dos grãos. A 
energia de activação da condutividade total, nesta gama de temperaturas, e a energia de 
activação correspondente ao processo de condução no interior do grão, diminuem com o 
aumento do conteúdo de Al, devendo este comportamento ter origem na diminuição da 
energia de dissociação de defeitos, indicando que, à medida que o Al substitui o Ga 
formam-se aglomerados de defeitos menos estáveis. No entanto, a adição de alumínio 
provoca uma deterioração crescente da condutividade efectiva das fronteiras de grão, 
embora a alteração não seja significativa até 15% molar de Al. 
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As medidas de condutividade em função da pressão parcial de oxigénio 
mostraram que a condutividade eléctrica é praticamente constante na gama de pressões 
parciais estudadas, para composições com conteúdos molares até 25%, considerando-se 
assim que estes materiais apresentam condutividades essencialmente iónicas. Observou-
se que o aumento do conteúdo de Al provoca uma deterioração da condutividade iónica, 
originando um aumento do número de transporte electrónico característico destes 
materiais.  
As propriedades eléctricas das composições com alumínio, tanto a baixa como a 
alta temperatura, parecem indicar um limite de solubilidade deste catião para 10% molar, 
contrariando o valor indicado pelos resultados da caracterização estrutural. 
 Assim, uma adição de 10% molar do catião Mg ao La0,95Sr0,05Ga1-xMgxO3-δ triplica 
a condutividade total destes materiais na gama de baixas temperaturas, sendo este 
aumento da condutividade devido, essencialmente, a uma melhoria extraordinária na 
condutividade das fronteiras de grão (cerca de 1000 vezes superior), relativamente ao 
material sem adição de Mg, dado que a condutividade do interior dos grãos diminui em 
cerca de 60%. Por seu lado, a adição de 15% molar de Al ao La0,95Sr0,05Ga0,90-
xAlxMg0,10O3-δ provoca um aumento da condutividade total a baixas temperaturas de 27%, 
sendo este aumento devido a uma crescente contribuição da condutividade do interior 
dos grãos, a qual aumenta cerca de 64%, dado que em termos da condutividade efectiva 
da fronteira de grão se observou uma diminuição de cerca de 48%. A melhoria da 
condutividade volúmica dos grãos com o aumento do conteúdo de Al pareceu relacionar-
se com uma diminuição da energia de associação de defeitos. No entanto, a natureza 
desses defeitos continua desconhecida.  
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2. Estudo do efeito do método de processamento do LSGM 
 
 A composição La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O2,925 foi preparada através de dois métodos 
de processamento diferentes: pelo método convencional (LSGMmc) e pelo método de 
activação mecânica dos precursores (LSGMam). Em ambos os casos foram preparadas 
amostras densas por sinterização durante quatro horas, a 1550ºC no caso do LSGMmc, 
e a 1450ºC no caso do LSGMam.  
 Com o método de activação mecânica dos precursores pretendeu-se não só 
melhorar a processabilidade do material, como também homogeneizar as fronteiras de 
grão. Este método de processamento permitiu, ainda, a obtenção de um material com 
tamanho médio de grão bastante mais reduzido que o do material obtido pelo método 
cerâmico convencional.  
 O estudo do efeito do método de processamento foi realizado através da 
caracterização das amostras de cada material em termos estruturais e microestruturais. 
Foi feita também a caracterização eléctrica das amostras por espectroscopia de 
impedância em ar, no intervalo de temperaturas de 200 a 500ºC. O comportamento de 
cada um dos materiais, quando expostos de forma prolongada a temperaturas elevadas, 
foi avaliado, realizando ensaios de envelhecimento à temperatura de sinterização por 
diferentes períodos de tempo. As amostras envelhecidas foram caracterizadas em termos 
microestruturais e de propriedades eléctricas. 
 
 
2.1. Caracterização estrutural 
 
A Figura III.2.1 representa os padrões de difracção de raios-X da mistura de 
óxidos precursores, antes do início da activação, e depois de activados mecanicamente 
durante 60 horas, para obtenção da composição La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O2,925. A evolução 
dos padrões de difracção de raios-x com o tempo de moagem evidencia o efeito da 
energia mecânica nos pós precursores. Os picos de difracção alargam-se gradualmente e 
diminuem de intensidade, indicando a diminuição do tamanho médio das cristalites, 
acompanhada da formação de defeitos e de tensões internas. O mesmo efeito foi 
observado na preparação de outros materiais utilizando a activação mecânica (Fuentes et 
al., 2005; Li et al., 2005).  
 



















Figura III.2.1– Padrões de difracção de raios-x obtidos à temperatura ambiente da mistura de 
óxidos antes de iniciar a activação mecânica (0 h) e ao fim de 60 horas de moagem (60 h). As 
fases identificadas foram as seguintes: ○ La(OH)3 (PDF#01-083-2034); □ Ga2O3 (PDF#00-041-
1103); + GaO(OH) (PDF#01-071-2778); ■ MgGa2O4 (PDF#01-070-6436). 
 
Através da informação obtida por difracção de raios-X a 1200ºC da mistura de 
óxidos precursores activados mecanicamente, concluiu-se ser possível obter, a essa 
temperatura, um material com uma única fase de composição 
La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O2,925, embora coexistindo com pequenas quantidades de 
impurezas de LaSrGa3O7. O facto de a perovesquite desejada ter sido obtida a tão baixas 
temperaturas sugere que a activação mecânica parece ser uma forma promissora de 
melhorar a processabilidade destes materiais.  
Na Figura III.2.2 são apresentados os respectivos padrões de difracção de raios-X 
de amostras de LSGMmc e LSGMam, depois de sinterizadas 4 horas a 1550ºC e 1450ºC, 
respectivamente. Os dois materiais apresentam a mesma estrutura à temperatura 
ambiente e os respectivos padrões podem ser indexados no grupo espacial ortorrômbico 

















































































































Figura III.2.2- Padrões de difracção das amostras LSGMmc e LSGMam sinterizadas durante 4 
horas a 1550 e 1450ºC, respectivamente. 
 
 
Tabela III.2.1– Dados estruturais obtidos com os dois materiais LSGMmc e LSGMam. 
Parâmetros de rede (Å) 
Material 
a b c 
Volume da 





LSGMmc 5,5018(4) 7,8013(6) 5,5377(4) 237,7 6,940 
LSGMam 5,5002(7) 7,7970(1) 5,5384(6) 237,5 6,945 
 
 
2.2. Caracterização microestrutural 
 
A Figura III.2.3 representa a microestrutura obtida do pó constituído pelos óxidos 
precursores activados mecanicamente durante 60 horas. Apesar do grau de aglomeração 
ser significativo, é possível constatar que o tamanho das partículas é inferior a 100 nm. A 
dimensão nanométrica e elevada reactividade destes pós possibilitaram a obtenção de 
cerâmicos densos a uma temperatura 100ºC abaixo da temperatura necessária para 
densificar os materiais obtidos pelo método convencional. 
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Figura III.2.3– Micrografia característica da microestrutura do pó constituído pelos óxidos 
precursores activados mecanicamente durante 60 horas.  
 
A Figura III.2.4 compara as microestruturas características das amostras frescas 
obtidas através dos dois métodos de processamento. Os materiais obtidos, apesar de 
apresentarem as mesmas características estruturais, em termos de microestrutura são 
bastante distintos. Em ambos os casos obtiveram-se materiais densos, sendo, no 
entanto, a amostra activada mecanicamente caracterizada por um tamanho médio de 
grão de 250 nm (Figura III.2.4C). Os valores da densificação calculada para cada um dos 
materiais são apresentados na Tabela III.2.1.  
A microestrutura da amostra preparada por activação mecânica envelhecida 
durante 36 horas (Figura III.2.4D) apresenta um aumento significativo (relativamente à 
amostra fresca) do tamanho médio de grão (de 250 nm para 4,9 μm). É interessante 
notar que o tamanho médio de grão característico destes materiais se situa na gama de 
valores 5-10 μm (Huang et al., 1998d; Gorelov et al., 2001). O valor médio de tamanho de 
grão característico do material obtido pelo método cerâmico (13,5 μm) encontra-se muito 
próximo desta gama de valores. Por outro lado, a microestrutura da amostra preparada 
pelo método cerâmico convencional e envelhecida durante 36 horas é caracterizada por 
um tamanho médio de grão bastante superior (20 μm), sendo também observada a 
segregação de fases secundárias localizadas nas fronteiras de grão evidenciadas pelo 
ataque térmico (Figura III.2.4B).  
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Figura III.2.4– Microestruturas com diferentes ampliações do LSGM obtido a partir de pós 
preparados através dos dois métodos de síntese: A – LSGMmc fresca; B –LSGMmc envelhecida 
durante 36 horas a 1550ºC; C – LSGMam com diferentes ampliações; D – LSGMam envelhecida 
durante 36 horas a 1450ºC. 
 
 
2.3. Caracterização eléctrica 
 
Na Figura III.2.5 são apresentados os espectros de impedância, obtidos a 300ºC, 
com amostras de LSGMmc e LSGMam frescas e ao fim de cada período de 
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Figura III.2.5– Espectros de impedância, obtidos a 300ºC, para amostras (A) LSGMmc e (B) 
LSGMam frescas e envelhecida durante diferentes períodos de tempo. 
 
 O ajuste dos espectros ao já mencionado circuito equivalente (RgQg)(RfgQfg) 
permitiu calcular os valores da capacidade (Equação II.4.7) do grão e da fronteira de 
grão, sendo os valores obtidos apresentados em função da temperatura na Figura III.2.6. 
Na Figura III.2.7 encontram-se representados os valores correspondentes do parâmetro 
n.  

































Figura III.2.6– Representações da capacidade do grão (A) e da fronteira de grão (B) das amostras: 
□ LSGMam fresca; ■ LSGMam envelhecida durante 36 horas a 1450ºC; ○ LSGMmc fresca; ● 




















Figura III.2.7– Representações do parâmetro n obtido no ajuste do circuito equivalente 
correspondente ao grão (A) e à fronteira de grão (B) das amostras: □ LSGMam fresca; ■ LSGMam 
envelhecida durante 36 horas a 1450ºC; ○ LSGMmc fresca; ● LSGMmc envelhecida durante 36 
horas a 1550ºC. 
 
 A capacidade, às várias temperaturas de medida, correspondentes ao grão da 
amostra de LSGMmc é superior à do LSGMam, observando-se o comportamento inverso 
no valor do parâmetro n. Estes resultados são indicativos da existência de uma maior 
polarização iónica e de uma distribuição mais alargada dos tempos de relaxação 
dieléctrica no interior dos grãos do LSGMmc. Assim, este comportamento é consistente 
com o facto de o LSGMam ser um material que apresenta uma maior homogeneidade 
relativamente ao LSGMmc. Os valores, tanto da capacidade, como do parâmetro n, do 
grão do LSGMam praticamente não são afectados pelo processo de envelhecimento, tal 
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como seria de esperar pala observação dos espectros. Quanto aos valores 
correspondentes ao LSGMmc, observa-se um ligeiro aumento da capacidade do grão 
com o envelhecimento. Contudo, para o LSGMmc, o valor do parâmetro n do grão 
aumenta com o envelhecimento, correspondendo, assim, a uma distribuição mais estreita 
dos tempos de relaxação dieléctrica.  
 Em relação às fronteiras de grão, observa-se que a capacidade correspondente 
às amostras frescas de LSGMmc é superior à da amostra de LSGMam, enquanto que os 
valores do parâmetro n variam de forma inversa. Estas observações são indicativas da 
existência de fronteiras de grão mais homogéneas no LSGMam. Com o envelhecimento 
das amostras, a capacidade correspondente ao LSGMmc diminui, diminuindo também o 
valor do parâmetro n. Assim, os valores de C e n correspondentes ao grão e à fronteira 
de grão do LSGMmc sugerem que durante o envelhecimento existem fases (ou fase) 
secundárias que se segregam nas fronteiras de grão (Figura III.2.4B), provocando nestas 
últimas um aumento da distribuição de tempos de relaxação dieléctrica e uma diminuição 
dos efeitos capacitivos. Quanto ao efeito desta segregação de fases secundárias ao nível 
do comportamento do grão, aquilo que parece evidente é que este se tornou mais 
homogéneo, com uma distribuição mais estreita dos tempos de relaxação dieléctrica, 
como já foi referido. Quanto ao comportamento das fronteiras de grão do LSGMam com o 
envelhecimento, observa-se um aumento da capacidade, que pode também ser atribuído 
à segregação de fases secundárias para estas regiões, embora em quantidades muito 
inferiores ao que se verifica com o LSGMmc, como se verificou através das 
microestruturas, o que justifica a diferença nos comportamentos observados. 
Observa-se ainda que a resistência da fronteira de grão da amostra fresca de 
LSGMmc é claramente inferior à resistência do interior do grão, confirmando o 
comportamento já observado no Capítulo III.1.1.2 para a amostra LSGM10 do mesmo 
material (Figura III.1.4). Contudo, é de salientar que estas amostras, embora sendo do 
mesmo material, apresentam resistividades totais significativamente diferentes. Por este 
motivo, foram realizados estudos de reprodutibilidade das propriedades eléctricas, 
caracterizando três amostras de cada um dos materiais (LSGMmc e LSGMam), tendo-se 
concluído que a activação mecânica dos precursores introduz significativas melhorias 
deste ponto de vista (Anexo C). 
No espectro correspondente ao tempo de envelhecimento de 36 horas da amostra 
de LSGMmc, podem observar-se, tanto para o grão, como para a fronteira de grão, 
resistências superiores relativamente às da mesma amostra fresca. É de notar, que o 
aumento significativo da resistência da fronteira de grão se observa a partir das 20 horas 
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de envelhecimento, chegando mesmo a resistividade correspondente às 28 horas a ser 
superior à de 36 horas de envelhecimento. Este aumento da resistência da fronteira de 
grão com o tempo de envelhecimento é um comportamento contrário àquele que seria 
esperado, atendendo, somente, ao aumento observado do tamanho médio do grão. 
Contudo, na micrografia da amostra de LSGMmc envelhecida durante 36 horas (Figura 
III.2.4B) pode observar-se a presença de fases secundárias segregadas nas fronteiras de 
grão. Na verdade, nos materiais baseados no galato de lantânio, preparados pelo método 
cerâmico, é comum aparecerem vestígios de fases secundárias caracterizadas por 
pontos de fusão inferiores à temperatura de sinterização destes materiais (Huang et al., 
1998b). Com os tratamentos térmicos de envelhecimento sucessivos, essas fases 
secundárias vão-se fundindo e segregando nas regiões de fronteira de grão, onde 
recristalizam. Como há um crescimento significativo do tamanho médio de grão com o 
envelhecimento, este efeito torna-se mais acentuado, sendo detectado nas propriedades 
eléctricas da fronteira de grão (Figura III.2.8B).   
A amostra activada mecanicamente apresenta um comportamento distinto, dado 
que o espectro de impedância correspondente à amostra fresca apresenta uma maior 
resistência no arco de frequências intermédias, devido à existência de uma maior 
densidade de fronteiras de grão. Na verdade, este material mantém, pelo menos 
parcialmente, o reduzido tamanho de grão dos precursores moídos. Comparando os 
espectros de impedância correspondentes à amostra de LSGMam fresca e envelhecida 
até 36 horas, observa-se um aumento da condutividade da fronteira de grão, dado que o 
processo de envelhecimento conduz a uma microestrutura caracterizada por um tamanho 
médio de grão superior e, consequentemente, uma menor densidade de fronteiras de 
grão (Figura III.2.8B). É importante, ainda, salientar que a resistência do interior do grão, 
tanto do LSGMam, como do LSGMmc, permanece praticamente inalterada com o 
aumento do tempo de envelhecimento (Figura III.2.8A). 

































Figura III.2.8– Representações dos valores da resistividade em função da temperatura 
correspondentes ao grão (A) e à fronteira de grão (B) das amostras: □ LSGMam fresca; ■ 
LSGMam envelhecida durante 36 horas a 1450ºC; ○ LSGMmc fresca; ● LSGMmc envelhecida 
durante 36 horas a 1550ºC. 
 
Através da representação da condutividade da fronteira de grão em função da 
temperatura da amostra activada mecanicamente (Figura III.2.9B), pode observar-se um 
aumento da condutividade com o tempo de envelhecimento para todas as temperaturas 
de medida. O comportamento inverso verifica-se para a amostra preparada pela via 
cerâmica convencional, dado que ao fim de 28 e 36 horas de envelhecimento a 
condutividade da fronteira de grão é claramente inferior (Figura III.2.9A), evidenciando, 
assim, o efeito negativo na condutividade provocado pela presença das fases 
secundárias nestas regiões. É de notar que no final do período de envelhecimento, a 
amostra de LSGMam apresenta uma condutividade de fronteira de grão superior à da 
amostra LSGMmc envelhecida. 
 As energias de activação correspondentes à condutividade através do grão e da 
fronteira de grão (0,99 e 1,15 eV, respectivamente) do LSGMam mantêm-se constantes 
durante o processo de envelhecimento. Ao contrário, no LSGMmc verifica-se que a 
energia de activação da condução através do grão aumenta de 1 eV, no caso da amostra 
fresca, para 1,08 eV, para a amostra envelhecida durante 36 horas, enquanto que a 
energia de activação através da fronteira de grão, diminui de 1,09 eV, no caso da 
amostra fresca, para 0,96 eV para o caso da amostra envelhecida durante 36 horas. Os 
valores das energias de activação da condução através do grão e da fronteira de grão 
para os dois materiais são muito próximos, o que sugere mecanismos de condução 
semelhantes. 













































Figura III.2.9– Dependência da temperatura da condutividade eléctrica da fronteira de grão do 
LSGMmc (A) e do LSGMam (B) envelhecidos por diferentes períodos de tempo. 
 
 Na Figura III.2.10 é apresentada a evolução da razão Rfg/Rg para os dois materiais 
LSGMmc e LSGMam em função do tempo de envelhecimento. A razão Rfg/Rg do 
LSGMmc diminui de uma forma pouco acentuada com o aumento do tempo de 
envelhecimento, tendo-se obtido o valor 0,431 para a amostra fresca e 0,206 para a 
amostra envelhecida durante 20 horas. Este comportamento é consistente com um 
aumento observado do tamanho médio do grão devido ao envelhecimento, diminuindo, 
assim, a densidade de fronteiras de grão.  
 Contudo, a partir de 20 horas de envelhecimento a 1550ºC, a resistência 
correspondente às fronteiras de grão do LSGMmc aumenta, evidenciando desta forma o 
efeito na condutividade eléctrica da segregação de fases secundárias recristalizadas nas 
zonas de fronteira de grão. O comportamento deste material contrasta com o 
comportamento do LSGMam, em que a razão Rfg/Rg diminui com o tempo de 
envelhecimento a 1450ºC, desde o valor 1,77, para a amostra fresca, até ao valor 0,83, 
para a amostra envelhecida durante 36 horas. Esta diminuição do valor de Rfg 
relativamente ao valor de Rg é consistente com a diminuição do número de fronteiras de 
grão, como consequência do aumento do tamanho médio de grão com o envelhecimento. 
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Figura III.2.10– Evolução da razão Rfg/Rg com o tempo de envelhecimento do LSGMmc (A) e do 
LSGMam (B). 
 
  2.3.1. Determinação da condutividade efectiva da fronteira de grão 
 
A condutividade efectiva, ou microscópica, da fronteira de grão foi determinada 
através da Equação I.3.2 do modelo de tijolos em camada (apresentado no Capítulo 
I.3.3), utilizando os valores da condutividade macroscópica extraídos dos espectros de 
impedância. A espessura das fronteiras de grão (δfg) foi obtida através da Equação I.3.3, 
considerando εrfg=25, obtido por outros autores (Khan et al., 1998). 
As Tabelas III.2.2 e III.2.3 apresentam os valores da espessura e da 
condutividade microscópica da fronteira de grão para os materiais LSGMam e LSGMmc 
frescos e envelhecidos durante 36 horas, a várias temperaturas de medida.  
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Tabela III.2.2– Valores da condutividade microscópica e da espessura da fronteira de grão, 
calculados através do modelo de tijolos em camada, para a amostra de LSGMam com diferentes 







σfg mic  
(Scm-1) 
σfg mac  
(Scm-1) 
250 0,280 3,82x10-9 3,41x10-6 
300 0,279 2,73x10-8 2,45x10-5 0 h 
350 0,289 8,28x10-7 1,43x10-4 
250 2,71 3,51x10-9 6,34x10-6 
300 2,71 2,65x10-8 4,80x10-5 36 h 
350 2,81 1,61x10-7 2,81x10-4 
 
Tabela III.2.3– Valores da condutividade microscópica e da espessura da fronteira de grão, 
calculados através do modelo de tijolos em camada, para a amostra de LSGMmc com diferentes 







σfg mic  
(Scm-1) 
σfg mac  
(Scm-1) 
250 4,59 7,14x10-9 2,10x10-5 
300 4,41 4,46x10-8 1,36x10-4 0 h 
350 4,97 2,69x10-7 7,31x10-4 
250 24,6 8,84x10-9 7,38x10-6 
300 25,4 6,08x10-8 4,91x10-5 36 h 
350 27,5 3,15x10-7 2,35x10-4 
 
Os valores da espessura da fronteira de grão do LSGMam são bastante inferiores 
aos valores correspondentes ao LSGMmc. O valor obtido para o LSGMmc é um valor 
semelhante ao valor obtido no Capítulo III.1.1.3.1 para o LSGM10.  
A espessura da fronteira de grão aumenta com o envelhecimento das amostras, 
sendo, no entanto, a variação observada no LSGMmc bastante mais acentuada do que 
para o LSGMam, o que é consistente com a evolução observada nas microestruturas da 
amostra fresca e envelhecida (Figura III.2.4.A e B).  
Os valores obtidos da condutividade microscópica da fronteira de grão (Figura 
III.2.11) do LSGMam são independentes do tamanho de grão, o que significa que as 
diferenças na condutividade macroscópica entre a amostra fresca e amostra envelhecida 
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(com tamanhos médios de grão diferentes) são devidas a efeitos geométricos. No 
entanto, a validade deste modelo deveria ser confirmada com dados obtidos com 
amostras de diferentes tamanhos médios de grão. Pelo contrário, o LSGMmc apresenta 
uma condutividade microscópica da fronteira de grão para a amostra envelhecida 
superior à da amostra fresca, ao invés do comportamento observado com a 
condutividade macroscópica. Este facto sugere que a natureza das fronteiras de grão se 
alterou durante o envelhecimento, numa correlação forte com a observação da 




















Figura III.2.11– Representações de Arrhenius dos valores da condutividade microscópica da 
fronteira de grão das amostras: □ LSGMam fresca; ■ LSGMam envelhecida durante 36 horas a 





 A relevância do efeito das regiões de fronteira de grão nas propriedades dos 
cerâmicos baseados no galato de lantânio no LSGM, sistematicamente posta em 
evidência no estudo dos efeitos composicionais de substituição de Ga por Mg e Al, foi 
comprovada nesta secção de uma forma clara, mostrando a enorme importância do 
método de processamento na relação entre microestrutura e comportamento eléctrico. 
 Adoptaram-se duas soluções distintas, centradas na composição 
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La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O3-δ, para obtenção de cerâmicos densos: o método cerâmico 
convencional e uma variante baseada na activação mecânica dos precursores por 
moagem mecânica de alta energia. Mostrou-se que a activação mecânica permite obter 
amostras densas a uma temperatura de sinterização 100ºC inferior à temperatura de 
sinterização do LSGM preparado pelo método convencional, sendo, além disso, 
caracterizadas por um tamanho médio de grão de cerca de 250 nm, também muito 
inferior ao observado nas amostras convencionais (13,5 µm). 
 A caracterização eléctrica por espectroscopia de impedâncias traduziu estas 
diferenças microestruturais da forma esperada, evidenciadas por uma componente 
resistiva da fronteira de grão muito superior nas amostras activadas. A esperada 
evolução microestrutural com o tempo de sinterização foi confirmada pelo aumento do 
tamanho médio de grão de 250 nm para 5 μm e de 13,5 μm para 20 μm quando as 
amostras são envelhecidas durante 36 horas, à temperatura de sinterização. Contudo, a 
caracterização eléctrica por espectroscopia de impedância sugeriu evoluções muito 
diferenciadas no comportamento das fronteiras de grão, tendo sido observada uma 
degradação significativa do material preparado pelo método cerâmico convencional 
depois do envelhecimento, seguramente relacionada com alterações composicionais nas 
regiões de fronteira de grão. Esta degradação não se observou nas amostras activadas 
mecanicamente. Este resultado é forte indicação de que a activação mecânica dos 
precursores constitui uma simples e atraente forma de melhorar significativamente a 
processabilidade e a estabilidade de materiais baseados no galato de lantânio dopado 
com estrôncio e magnésio.    
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3. Estudo do papel de heterogeneidades microestruturais 
 
As propriedades eléctricas do electrólito sólido La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O2,925 
(LSGM) foram modificadas através da formação de microestruturas heterogéneas do tipo 
núcleo-concha. Neste tipo de microestruturas coexistem duas regiões com propriedades 
distintas, sendo uma caracterizada por uma condutividade dominantemente iónica e outra 
por uma condutividade mista.  
Numa fase preliminar do trabalho, as microestruturas núcleo-concha foram obtidas 
impregnando pastilhas densas de La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O2,925 com ferro através do 
contacto com duas pastilhas densas de LaFeO3 em cada uma das faces do electrólito 
sólido. Uma vez que é difícil conseguir um contacto perfeito entre as pastilhas de LSGM e 
LaFeO3, optou-se pela aplicação de um filme de uma suspensão serigráfica de LaFeO3 
em cada face da pastilha densa do electrólito sólido. Em ambos os casos a difusão do Fe 
foi promovida através de ciclos térmicos de uma hora a temperaturas elevadas. 
Pretendeu-se com este tratamento térmico promover a difusão do Fe para o interior do 
electrólito sólido através das zonas de fronteiras de grão, dado que o coeficiente de 
difusão deste catião nestas regiões é várias ordens de grandeza superior ao 
correspondente coeficiente de difusão através do grão (Schulz and Martin, 2000; 
Stanislowski et al., 2006). Conseguiu-se, desta forma, obter um electrólito sólido 
caracterizado por uma microestrutura do tipo núcleo-concha. O Fe localiza-se 
preferencialmente na concha que circunda o núcleo, sendo este último constituído, 
essencialmente, por La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O2,925, de forma a preservar a elevada 
condutividade iónica destes materiais.  
Foram ainda testados procedimentos alternativos, nomeadamente, a impregnação 
com uma solução aquosa de cloreto de ferro de pastilhas porosas, ou a imersão, na 
mesma solução, de pós de LSGM. Nos dois casos, os tratamentos térmicos a alta 
temperatura necessários à densificação das amostras cerâmicas provocavam também a 
destruição da estrutura núcleo-concha, com o Fe a difundir-se para o interior do grão.  
 O estudo do papel das heterogeneidades estruturais foi desenvolvido através da 
impregnação do La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O2,925 com Fe utilizando amostras densas do 
material preparado pelo método cerâmico convencional (LSGMmc) e realizando ciclos 
térmicos a duas temperaturas diferentes (1450 e 1550ºC), e do material activado 
mecanicamente (LSGMam), realizando ciclos térmicos a 1450ºC, de forma a estudar a 
influência da temperatura e do tamanho médio de grão, respectivamente, na difusão do 
Fe. O primeiro tratamento térmico a que foram submetidas as amostras de LSGM frescas 
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com fornecimento de Fe, a partir das faces superior e inferior das pastilhas que estão em 
contacto com o LaFeO3, promoveu a difusão deste catião desde a superfície em direcção 
às camadas internas adjacentes. Os tratamentos térmicos de impregnação posteriores, 
além de fornecerem quantidades adicionais de Fe, promoveram a difusão dos catiões 
dopantes que já tinham atingido as camadas adjacentes no tratamento térmico anterior, 
aumentando a espessura de material impregnado.  
Foram também realizados estudos de envelhecimento, submetendo as amostras 
impregnadas, durante diferentes períodos de tempo, à temperatura a que foi realizada a 
sinterização. É de salientar que estes tratamentos térmicos foram realizados suprimindo a 
fonte de ferro à superfície das amostras, com o objectivo de conhecer a evolução da 
localização do Fe na microestrutura com o tempo de envelhecimento.  
 
 
3.1. Comportamento modelo 
 
O comportamento eléctrico de um condutor misto pode ser descrito de uma forma 
simples usando um circuito equivalente representado na Figura III.3.1. Este circuito é 
constituído por um ramo iónico, que deve incluir pelo menos dois elementos RC em série, 
relacionados com as contribuições do grão (g) e da fronteira de grão (fg), e por um ramo 
electrónico, representado por uma resistência simples (Re). Este tipo de descrição é 
resultante da aplicação do modelo de tijolos em camada, que é um modelo simples, mas 




Figura III.3.1- Circuito equivalente característico de um condutor misto, em que Re representa a 
resistência electrónica; a resistência total iónica é dada por Ro=Rg+Rfg.  
 
A resposta do eléctrodo à passagem de uma corrente ac é mais complexa, 
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considerada. Para simplificar, nesta discussão será utilizado um circuito RC adicional. 
Uma descrição mais precisa do comportamento eléctrico dos materiais em questão, deve 
ter em conta a depressão, normalmente observada, dos semicírculos dos espectros de 
impedância, pelo que devem considerar-se dois elementos RQ em série (em substituição 
dos elementos RC) sendo Q um elemento de fase constante. O espectro de impedância 
correspondente a este circuito equivalente com três elementos RC em série consiste em 































Figura III.3.2- Espectros de impedância simulados para o circuito apresentado da Figura III.3.1 
para vários valores de Re/Ro, sendo Ro a resistência iónica total: (A) resistência da fronteira de 
grão dominante; (B) resistência do grão dominante. ES refere-se ao electrólito sólido. 
 
 A intercepção dos semicírculos de frequências elevadas e intermédias com o eixo 
real, permitem determinar a resistência iónica do grão e a resistência total do electrólito 
sólido, Rg e Ro, respectivamente. A resistência da fronteira de grão, Rfg, pode ser obtida a 
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partir da diferença entre as duas resistências anteriores, Rfg=Ro-Rg. Na Figura III.3.2A e B 
tenta evidenciar-se o efeito da grandeza relativa do percurso electrónico paralelo no 
espectro de impedância da célula. A Figura III.3.2A inclui uma série de exemplos a partir 
de um electrólito sólido em que a resistência do grão é muito inferior à resistência da 
fronteira de grão. A Figura III.3.2B refere-se à situação oposta. Obviamente que o 
aumento da condutividade electrónica deste material ideal conduz a uma aparente 
diminuição dos valores de Rg e Rfg, sendo mais notado neste último tal como se pode 
observar através dos valores da razão Rfg/Rg apresentados na Tabela III.3.1. Convém 
salientar que o termo aparente é aqui utilizado porque os semicírculos agora 
considerados são o resultado da combinação das resistências iónica e electrónica. 
 Assim, as intercepções com o eixo real deixam de ser representativas da 
condutividade iónica original, e não correspondem a uma relação simples entre as 
contribuições iónica e electrónica. De facto, as novas intercepções incluem efeitos 
combinados de todas as resistências presentes no circuito.  
 Da mesma forma, a diminuição observada dos valores de Z'', a uma dada 
frequência (f), nos espectros simulados com diferentes valores de Re, permite concluir 
que o aumento da condutividade electrónica conduz a um aumento aparente das 
capacidades do grão (Cg) e da fronteira de grão (Cfg), atendendo a que Z''=i/(ω.C) e 
ω=2πf. 
 
Tabela III.3.1- Valores da razão Rfg/Rg correspondentes aos espectros da Figura III.3.2B para 
diferentes valores de Re/Ro. 
 






 Portanto, sem um conhecimento mais aprofundado das modificações exactas 
sofridas pelas resistências do grão e da fronteira de grão, a estimativa de qualquer um 
dos parâmetros do circuito para além da condutividade electrónica total (assumindo 
constantes as contribuições iónicas iniciais) é dificilmente sustentável. A determinação de 
parâmetros adicionais requer uma caracterização aprofundada da microestrutura do 
material, assim como, uma determinação exacta das propriedades de transporte 
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localizadas, nomeadamente, se possível, através das fronteiras de grão utilizando 
microeléctrodos. 
Este modelo permite prever a tendência dos espectros de impedância de um dado 
material, em que a dopagem heterogénea estabelece um percurso electrónico paralelo 
sem perturbação das características de transporte iónico originais. 
 
 
 3.2. Caracterização estrutural e microestrutural  
 
  3.2.1. Estrutura dos materiais impregnados com ferro 
 
  A difracção de raios-X foi a técnica utilizada para estudar as características 
estruturais dos materiais impregnados de LSGM preparado pelos dois métodos de 
processamento estudados neste trabalho (método cerâmico e activação mecânica). As 
amostras analisadas de ambos os materiais (MC2 e AM3) são amostras com três ciclos 
de impregnação, tratando-se, assim, de materiais com o conteúdo máximo de Fe. 
 Na Figura III.3.3A e III.3.3B são apresentados os padrões de difracção de raios-X 
das amostras AM3 e MC2, respectivamente. Os padrões de difracção de ambos os 
materiais consistem, essencialmente, em picos pertencentes à fase da perovesquite 
LaGaO3 (PDF#83-0566). No entanto, o padrão da amostra MC2 apresenta dois picos de 
intensidade reduzida atribuídos à fase secundária SrLaGaO4. É provável que esta fase, 
que foi detectada também no LSGM15 (Capítulo III.3.1.1), tenha recristalizado durante o 
arrefecimento da amostra, dado que apresenta um ponto de fusão inferior à temperatura 
de sinterização das amostras (Huang et al., 1998b).  
 Contudo, não é observado nenhum pico correspondente a fases contendo Fe. 
Consequentemente, pode concluir-se que todo o ferro impregnado nas amostras foi 
incorporado na rede cristalina do LaGaO3.  
Na Tabela III.3.2 são apresentados os parâmetros de rede obtidos por ajuste à 
simetria ortorrômbica (com grupo espacial Imma) dos padrões de difracção da Figura 
III.3.3. Os volumes das células unitárias evoluem de forma diferente com a impregnação 
com Fe, dependendo se se trata do material obtido pelo método cerâmico ou por 
activação mecânica.  
































































































Figura III.3.3- Padrões de difracção das amostras impregnadas com Fe: (A) AM3; (B) MC2. Os 
picos identificados com o símbolo (●) correspondem à fase SrLaGaO4 (PDF#00-024-1208). 
 
 
Tabela III.3.2– Dados estruturais obtidos com os dois materiais LSGMmc e LSGMam frescos e 
impregnados. 
Parâmetros de rede (Å) 
Material 
a b c 
Volume da 





















5,5000(1) 7,7946(2) 5,5369(1) 237,4 
 a) Dados obtidos com as amostras do Capítulo III.2. 
O volume da célula unitária do LSGMmc aumenta ligeiramente, enquanto o 
volume da célula unitária do LSGMam mantém-se praticamente constante com a 
● ● 
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impregnação de Fe. Um efeito contrário àquele aqui observado, isto é, uma contracção 
da célula unitária, foi relatado para a família de materiais La0,90Sr0,10(Ga1-xFex)0,80Mg0,20O3-
δ, com conteúdos de Fe inferiores a 20% molar (Politova et al., 2006). Este 
comportamento permite concluir que o metal de transição que está a substituir o Ga3+ 
apresenta um raio iónico inferior, o que só poderá ser possível se se assumir que pelo 
menos parte do Fe tem valência superior a 3+, atendendo aos valores dos raios iónicos 
correspondentes ao Fe3+ (0,65 Å) e ao Ga3+ (0,62 Å). Na verdade, em publicações 
anteriores já foi sugerida a presença de catiões Fe4+ nas soluções sólidas de 
La0,90Sr0,10Ga1-xFexO3-δ (x=0,05-0,20) e de La0,90Sr0,10(Ga1-xFex)0,80Mg0,20O3-δ (x=0,1-0,3) 
(Baker et al., 1997; Trofimenko and Ullmann, 1999). No entanto, o LSGMmc apresenta 
um ligeiro aumento do volume da célula unitária com a impregnação com Fe, sendo este 
facto consistente com a diferença de tamanho dos catiões Fe3+ e Ga3+. O mesmo 
comportamento foi observado por outros autores para o sistema La0,90Sr0,10Ga1-xFexO3-δ 
com x=0;0,05;0,20 também com simetria ortorrômbica (Baker et al., 1998). 
Convém, no entanto, salientar que da informação estrutural obtida com as 
amostras de LSGMmc e LSGMam impregnadas com Fe, pode concluir-se que este catião 
está presente em quantidades reduzidas, atendendo às alterações pouco significativas 
observadas. 
 
 3.2.2. Efeito da impregnação com ferro na microestrutura 
 
O estudo do efeito da impregnação com ferro na microestrutura do LSGM foi 
realizado utilizando uma amostra de LSGMmc impregnada por contacto com pastilhas 
densas de LaFeO3 (MC1) e uma amostra do mesmo material impregnado através da 
aplicação de um filme serigráfico de LaFeO3 (MC2). Ambas as amostras foram 
submetidas a três ciclos térmicos de uma hora a 1550ºC. Assim, a diferença entre a 
amostra MC1 e a amostra MC2 reside no método de impregnação utilizado. As 
características microestruturais foram analisadas a partir de micrografias obtidas por 
MEV. 
 Na Figura III.3.4 é apresentada uma micrografia representativa da microestrutura 
característica da amostra MC1. O tamanho médio de grão manteve-se praticamente 
constante e relativamente grande, tal como é característico deste material preparado pelo 
método cerâmico convencional e sinterizado a temperaturas superiores a 1500ºC. Os 
pontos brancos na imagem da Figura III.3.4 são marcas deixadas pelo feixe de electrões 
durante a análise por EDE.  × 16
22 




Figura III.3.4- Microestrutura do LSGMmc impregnado com Fe através de três ciclos de 
impregnação por contacto a 1550ºC (MC1). 
 
 Os pontos pretos presentes na micrografia deste material revelam a precipitação 
de uma fase secundária rica em magnésio (provavelmente MgO) ao longo das fronteiras 
de grão. A presença desta fase secundária pode estar relacionada com o facto de a 
entrada de Fe para a rede cristalina do LSGM provocar a saída de Mg, embora seja 
também observada nos materiais não impregnados. 
 Esta imagem permitiu detectar uma região rica em Fe com uma espessura média 
de aproximadamente 100 μm a partir de cada uma das faces da amostra, obtendo-se 
desta forma uma percentagem volúmica de impregnação da amostra de cerca de 15%. 
Os espectros obtidos no centro e na periferia do grão (setas pequenas) mostram 
claramente a presença de Fe na periferia do grão (Figura III.3.5).  
 Os perfis de concentração atómica de ferro medidos nos pontos ao longo das 
duas setas de maior tamanho representadas na microestrutura da Figura III.3.4 estão 
representados na Figura III.3.6 através da razão Fe/Ga. 
 Os resultados sugerem que a espessura da zona periférica do grão enriquecida 
em ferro varia entre 1 e 2 μm. As fracções de La e Ga mantêm-se constantes tendo em 
conta o erro associado ao ajuste (10%). Por outro lado, as estimativas associadas às 
fracções do Sr e do Mg com erros elevados (entre 50 e 100%) impedem qualquer tipo de 
comentário relevante sobre estes elementos. É de salientar que não foram utilizados 
padrões na análise de EDE, pelo que os dados apresentados são semiquantitativos. 


























Figura III.3.5- Espectros de EDE obtidos nas regiões indicadas pelas setas pequenas na fotografia 
da microestrutura da Figura III.3.4. O espectro representado com a linha contínua refere-se à 
região central do grão e o espectro representado a tracejado refere-se à região periférica do grão, 
tendo sido detectado, também nesta região, um pico correspondente ao Fe.  
 
A observação da secção transversal da amostra por EDE revelou que os picos do 
Fe estavam ausentes nos espectros obtidos a uma distância de cerca de 100 μm de cada 
uma das superfícies. Uma simples inspecção visual mostra, no entanto, uma cor escura 
em toda a secção transversal das amostras que é completamente diferente do castanho 
claro característico das amostras de LSGM sem Fe. Esta aparente contradição com a 
informação obtida por EDE pode ser explicada pelo facto de uma pequena quantidade de 
catiões de Fe, que actuam como centros de cor, ser suficiente para produzir o efeito 
óptico observado. Esta pequena quantidade de Fe praticamente não tem efeito, ou então 
tem um efeito muito pequeno, nas propriedades eléctricas do material. Estes resultados 
confirmaram a formação de um cerâmico com a estrutura [LSGM]LSGM-Fe através da 
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Figura III.3.6- Evolução da razão atómica Fe/Ga ao longo das setas brancas de maior tamanho da 
Figura III.3.4: A) vertical, de baixo para cima; B) horizontal, da esquerda para a direita.  
 
 A Figura III.3.7 representa a microestrutura da amostra MC2. Tal como já tinha 
sido verificado nos estudos preliminares com a amostra MC1, o tamanho médio de grão 
(6,6 μm) mantém-se praticamente constante e relativamente elevado. A análise por EDE 
da secção transversal desta amostra revelou a presença de uma região rica em Fe com 
uma espessura média de aproximadamente 80 μm a partir de cada uma das superfícies, 
correspondendo a uma percentagem volúmica de impregnação de cerca de 11%, 
contrastando com os 15% detectados para a amostra MC1. Estas camadas da amostra 
impregnadas são caracterizadas por uma microestrutura heterogénea em cada grão que 
apresenta uma região periférica (a concha) constituída por LSGM dopado com Fe, com 
uma espessura de 1 a 2 μm, enquanto o interior do grão (o núcleo) é constituído por 
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LSGM puro. A espessura da concha desta amostra é semelhante à espessura detectada 
na amostra MC1. Este tipo de microestrutura núcleo-concha pode ser constatada na 
Figura III.3.8, onde se encontra representada a evolução da razão Fe/Ga na 




Figura III.3.7- Microestrutura de uma amostra de LSGMmc impregnada com Fe, por aplicação de 
filme serigráfico, com três ciclos impregnação de 1 hora a 1550ºC (MC2). 
 
 A amostra MC1 apresenta uma percentagem volúmica impregnada superior à da 
amostra MC2. Sendo a temperatura a que foram feitos os tratamentos térmicos (1550ºC) 
e a duração dos ciclos as mesmas, pode concluir-se que o factor gerador destas 
diferenças será a quantidade de LaFeO3 em contacto com a superfície da amostra de 
LSGM. Na verdade, as pastilhas densas de LaFeO3 com cerca de 1,60 mm de espessura 
são uma fonte de ferro de maior concentração que o filme serigráfico aplicado, que 
consiste numa suspensão de pó de LaFeO3 em etilenoglicol. 
 No entanto, as camadas impregnadas pelos dois métodos apresentam uma 
microestrutura heterogénea núcleo-concha [LSGM]LSGM-Fe semelhante, ambas 
caracterizadas por grãos constituídos por uma concha enriquecida em Fe com a mesma 
espessura. Assim, pode concluir-se que o método de impregnação não influencia o tipo 

































Figura III.3.8- Evolução da razão Fe/Ga ao longo das setas de maior tamanho da Figura III.3.7: A) 
através de um grão; B) ao longo de uma fronteira de grão; C) através de uma fronteira de grão. 
  
 
  3.2.3. Efeito da temperatura de impregnação 
 
 A seguir apresenta-se a microestrutura de uma amostra de LSGMmc impregnada 
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hora a 1450ºC (MC5), a fim de avaliar o efeito da temperatura de impregnação (Figura 
III.3.9). 
 Por análise de EDE da secção transversal desta amostra foi detectada uma 
camada rica em Fe com cerca de 15 μm de profundidade a partir de cada uma das 
superfícies. Estas camadas impregnadas, tal como no caso das amostras MC1 e MC2, 
também são caracterizadas por uma microestrutura heterogénea (com um tamanho 
médio de grão de 5,6 μm) em que cada grão é rodeado por uma concha de LSGM 
dopado com Fe. Neste caso a espessura da concha obtida (1 a 1,5 μm) é ligeiramente 
inferior à espessura obtida com o mesmo material impregnado a 1550ºC. O núcleo do 
grão é também constituído por LSGM puro. Este tipo de microestrutura núcleo-concha 
pode ser constatada na Figura III.3.10, onde se encontra representada a evolução da 




Figura III.3.9- Microestrutura de uma amostra de LSGMmc dopada com Fe com três ciclos 
impregnação de 1 hora a 1450ºC (MC5). 
 
 A temperatura de impregnação influencia a difusão do catião dopante desde a 
superfície das amostras de LSGMmc até ao seu interior, pois a espessura da camada 
impregnada à temperatura de 1450ºC é bastante inferior. A influência da diminuição da 
temperatura de impregnação na difusão do Fe traduz-se também numa menor espessura 
da concha obtida. Esta observação é consistente com os resultados de Stanislowski e 
seus colaboradores (2006) que determinaram uma variação da energia de activação do 
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coeficiente de difusão dos catiões Fe no La0,90Sr0,10Ga0,90Mg0,10O3-δ no interior do grão de  
4 eV a 1400ºC. Assim, uma diferença de 100ºC na temperatura de impregnação 
apresenta efeitos significativos na espessura da concha da heteroestrutura característica 
do material, uma vez que limita consideravelmente a velocidade de penetração do Fe da 
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Figura III.3.10- Evolução da razão atómica Fe/Ga ao longo da seta da Figura III.3.9, que atravessa 
um grão. 
 
 As características microestruturais da amostra MC5 agora apresentadas serão 
comparadas no ponto seguinte (III.3.2.4) com as da amostra AM3, a fim de avaliar o 
efeito do tamanho de grão na microestrutura heterogénea obtida. 
 
  3.2.4. Efeito do tamanho de grão 
 
 Para estudar o efeito do tamanho de grão na microestrutura obtida por 
impregnação, preparou-se uma amostra de LSGMam impregnada com Fe com três ciclos 
de impregnação a 1450ºC (AM3), dado que o LSGMam é um material caracterizado por 
um tamanho médio de grão bastante inferior ao do LSGMmc, tal como já foi discutido no 
Capítulo III.3.2.  
 A Figura III.3.11 representa a microestrutura característica da amostra AM3. A 
análise por EDE da secção transversal desta amostra revelou a presença de Fe numa 
profundidade de cerca de 15 μm a partir de cada uma das superfícies. Estas camadas da 
amostra impregnadas são caracterizadas por uma microestrutura heterogénea (com 
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concha) constituída por LSGM dopado com Fe com uma espessura de 1 a 1,5 μm, 
enquanto o interior do grão (o núcleo) é constituído por LSGM puro.  
 
 
Figura III.3.11- Microestrutura de uma amostra de LSGMam impregnada com Fe através de três 
ciclos de impregnação de 1 hora a 1450ºC (AM3). 
 
 Este tipo de microestrutura núcleo-concha pode ser constatada na Figura III.3.12, 
onde se encontra representada a evolução da razão Fe/Ga na microestrutura deste 
material. Este material apresenta um tamanho de grão bastante superior àquele que é 
característico do material fresco, devido aos tratamentos térmicos sucessivos a que foi 
submetido para impregnação do ferro.  
 A espessura da camada impregnada ao longo da secção transversal da amostra 
AM3 é bastante inferior à das amostras MC1 e MC2 de LSGMmc. Esta diferença deve-
se, certamente, à diferente temperatura de impregnação utilizada, correspondendo a 
maior profundidade de camadas impregnadas à temperatura mais elevada, tal como já foi 
referido na discussão do efeito da temperatura de impregnação, no Capítulo III.3.2.3.  
 A análise das micrografias das amostras MC5 e AM3 permitiu concluir que os dois 
materiais apresentam características microestruturais semelhantes. Assim, tal como seria 
de algum modo esperado, não foi observado nenhum efeito provocado pelo tamanho de 
grão substancialmente diferente que caracteriza cada um dos materiais (LSGMmc e 
LSGMam) frescos. Se, por um lado, é verdade que uma maior densidade de fronteiras de 


























Figura III.3.12- Evolução da razão Fe/Ga ao longo das setas da Figura III.3.11: A) através de uma 
fronteira de grão; B) do interior para a periferia do grão. 
 
maior distância a ser percorrida, por outro lado, também é verdade que existe um maior 
número de percursos disponíveis para o catião se difundir. Estes dois efeitos teriam 
consequências opostas na espessura da camada de amostra impregnada. No entanto, os 
resultados experimentais não indicam a prevalência de nenhum deles relativamente ao 
outro.  
 Desta forma, pode concluir-se que as semelhanças microestruturais entre as 
amostras MC5 e AM3 é indicativa da importância crucial da temperatura no coeficiente de 
difusão do Fe, não tendo sido evidenciado nenhum efeito do tamanho de grão na 
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  3.2.5. Efeito do envelhecimento 
 
 O aproveitamento tecnológico destes materiais implica a sua operação a 
temperaturas elevadas (800ºC) durante longos períodos de tempo. A estabilidade do 
material nestas condições reveste-se pois da maior importância, uma vez que se espera 
que o Fe difunda para o interior do grão. No entanto, o estudo da evolução 
microestrutural em condições de operação reais pressupõe um conjunto de experiências 
demasiado longas que não se justificam no âmbito deste trabalho. Deste modo, optou-se 
por submeter as amostras a um tratamento em condições extremadas de temperatura, 
designado aqui por envelhecimento, para que seja possível identificar as principais 
alterações durante períodos de tempo relativamente curtos. Assim, o efeito do 
envelhecimento das amostras foi estudado submetendo amostras impregnadas de 
LSGMmc com dois ciclos de impregnação a 1550ºC (MC3) e de LSGMam também com 
dois ciclos de impregnação a 1450ºC (AM2) a tratamentos térmicos prolongados à 
temperatura de sinterização, suprimindo a fonte de ferro na superfície das amostras.  
 As Figuras III.3.13 e III.3.14 representam as microestruturas das amostras MC3 e 














Figura III.3.14- Microestrutura da amostra AM2 de LSGMam envelhecida à temperatura de 
sinterização durante 32 horas. 
 
 Em ambos os casos, a análise por EDE revelou um número de contagens 
correspondentes às transições entre os níveis energéticos do Fe extremamente reduzido, 
impossibilitando a sua detecção, tanto no interior como nas zonas de fronteira de grão. 
Este efeito de diluição só pode explicar-se admitindo a difusão do Fe ao longo das 
fronteiras de grão para o interior da amostra, acompanhado ou não da difusão das 
fronteiras para o interior do grão. Este efeito é de algum modo esperado, tendo em conta 
o valor determinado (Stanislowski et al., 2006) para o coeficiente de difusão do Fe no 
interior dos grãos do La0,90Sr0,10Ga0,90Mg0,10O3-δ (aproximadamente 1x10-19 m2.s-1), sendo 
o valor correspondente às fronteiras de grão cerca de quatro ordens de grandeza 
superior. No entanto, como se verá numa das secções seguintes (Capítulo III.3.3.1.4), os 




3.3. Caracterização eléctrica 
 
Referiu-se que as reduzidas quantidades de ferro envolvidas nestes materiais 
dificultaram a sua caracterização microestrutural. Contudo, o efeito do dopante, ainda que 
este esteja presente em quantidades reduzidas, deve ser claramente identificável através 
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das medidas eléctricas, em particular através de espectroscopia de impedância e de 
permeabilidade electroquímica que a seguir se apresentam. 
 
 3.3.1. Espectroscopia de impedância em ar 
 
As amostras frescas (sem impregnação) e depois de serem impregnadas com Fe 
foram caracterizadas por espectroscopia de impedância em ar entre 250 e 700ºC, no 
caso das amostras frescas, e entre 250 e 400ºC, no caso das amostras impregnadas. Os 
espectros de impedância das amostras impregnadas foram obtidos, para cada 
temperatura, ao fim de uma hora de estabilização a essa temperatura.  
 
3.3.1.1. Efeito da impregnação 
 
O efeito da impregnação na condutividade eléctrica a baixa temperatura foi 
estudado em três amostras de LSGMmc impregnadas com ferro a 1550ºC, sendo cada 
uma delas submetida a um número diferente de ciclos de impregnação: MC2 - três ciclos; 
MC3 - dois ciclos; MC4 - 1 ciclo. 
A Figura III.3.15 representa os espectros de impedância obtidos a 250ºC para a 
amostra MC2 fresca e impregnada. Os espectros de impedância obtidos para as 
amostras MC3 e MC4 revelaram que estas amostras apresentam um comportamento 
semelhante ao observado para a amostra MC2. 
O espectro característico das amostras de LSGMmc consiste nas duas usuais 
contribuições de altas frequências e de frequências intermédias, as quais podem ser 
atribuídas às polarizações do grão e da fronteira de grão, respectivamente. Os espectros 
foram ajustados a um circuito equivalente que consiste numa associação em série de 
duas resistências em paralelo com elementos de fase constante, que se representa 
segundo a notação de Bernard Boukamp (Boukamp, 1986) (RgQg)(RfgQfg), sendo as 
resistências representadas por R e os elementos de fase constante por Q, enquanto que  
os subscritos g e fg referem-se ao grão e à fronteira de grão. Os parâmetros relevantes 
resultantes do ajuste são as resistências do grão e da fronteira de grão (Rg,Rfg), as 
pseudocapacidades (Qg, Qfg) e os parâmetros n que medem a depressão dos 
semicírculos (ng, nfg). Os valores da capacidade de cada semicírculo podem ser 
determinados através da Equação II.4.6. 
 






















Figura III.3.15- Espectros de impedância obtidos a 250ºC em ar da amostra MC2 fresca e no final 
de cada ciclo térmico de impregnação de 1 hora a 1550ºC; os algarismos colocados sobre o 
espectro referem-se às potências de base dez da frequência. 
 
A contribuição da fronteira de grão para a resistência eléctrica total do material é 
bastante inferior à resistência eléctrica do interior dos grãos, tal como era esperado, 
devido ao tamanho de grão considerável que é característico destas amostras. 
 Nas Figuras III.3.16 e III.3.17 estão representados os valores da capacidade 
específica e do parâmetro n correspondentes ao grão e à fronteira de grão da amostra 
MC2, fresca e impregnada, em função da temperatura. A grandeza dos valores da 
capacidade obtidos é da ordem do pF e nF para os fenómenos de frequências elevada e 
intermédia, respectivamente, tal como era esperado para a polarização iónica associada 
ao grão e à fronteira de grão de condutores iónicos policristalinos. 
 Nas regiões do material correspondentes ao interior do grão observa-se um 
aumento da capacidade com o aumento do número de ciclos de impregnação, enquanto 
que o parâmetro n apresenta uma diminuição do seu valor. Relativamente ao 
comportamento da fronteira de grão observa-se a mesma tendência de variação da 
capacidade, embora com um efeito mais pronunciado. Quanto ao efeito da impregnação 
no valor do parâmetro n do semicírculo correspondente às regiões de fronteira de grão, 
ao contrário do que acontece para o grão, observa-se um aumento deste parâmetro com 
o aumento do número de ciclos de impregnação. Na verdade, o aumento da capacidade 
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aparente, tanto do grão como da fronteira de grão, tinha sido já prevista na descrição do 
comportamento modelo (Capítulo III.3.1) como sendo uma consequência do aumento do 
valor de Re nos espectros simulados. Estas observações são consistentes com o facto de 
a impregnação do LSGM com ferro provocar um aumento da concentração de defeitos 
nas camadas exteriores do grão (concha), aumentando, assim, a heterogeneidade do 



































Figura III.3.16- Representações da capacidade do grão (A) e da fronteira de grão (B) da amostra 




















Figura III.3.17- Representações do parâmetro n correspondente ao semicírculo do grão (A) e da 
fronteira de grão (B) da amostra MC2 fresca e com diferentes ciclos de impregnação: Δ fresca; □ 
1 ciclo; ◊ 2 ciclos; ○ 3 ciclos. 
 
 As fronteiras de grão, por seu lado, com o aumento do número de ciclos de 
impregnação, parecem ter o seu comportamento eléctrico dominado pela presença de 
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ferro, tornando-se de uma certa forma mais homogéneas, sendo este efeito visível na 
evolução do parâmetro n.  
 De acordo com o comportamento modelo descrito no Capítulo III.3.1, o efeito da 
impregnação com ferro é revelado por uma diminuição progressiva da amplitude de 
ambos os semicírculos, correspondente a uma diminuição dos valores aparentes de Rg e 
Rfg, à medida que as amostras são submetidas a um número crescente de ciclos de 
impregnação. Contudo, este efeito é maior para a contribuição da fronteira de grão, tal 
como se pode observar a partir da Figura III.3.18 com a representação da razão Rfg/Rg a 
250ºC em função do número de ciclos térmicos de impregnação. Uma evolução 
semelhante foi apresentada na descrição do comportamento modelo na Tabela III.3.1, 
onde se apresenta a razão entre as resistências aparentes Rfg/Rg, correspondentes aos 
espectros simulados em função da grandeza relativa da resistência Re usada na 
simulação. Os resultados apresentados para as várias amostras mostram uma tendência 
reprodutível na diminuição da razão Rfg/Rg. A amostra MC2, contudo, apresenta um 
aumento anormal no final do primeiro ciclo de impregnação, que deve estar certamente 
relacionado com problemas de natureza experimental, muito provavelmente como 
resultado da eliminação de material impregnado quando da remoção do eléctrodo de 
platina. A mesma tendência de diminuição dos valores da razão Rfg/Rg observou-se 



















Figura III.3.18- Representação da razão Rfg/Rg  a 250ºC em função do número de ciclos de 
impregnação de 1 hora a 1550ºC para as amostras MC2, MC3 e MC4 de LSGMmc. 
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Os valores de Rg e Rfg foram convertidos em condutividade eléctrica (σ), 
considerando a geometria das amostras, através da Equação II.4.9. Na Figura III.3.19 
são apresentados os resultados de condutividade total e parciais, de grão e de fronteira 
de grão, correspondentes à amostra MC2, sendo o comportamento das amostras MC3 e 


























Figura III.3.19- Representação de Arrhenius da condutividade total (A), grão (B) e fronteira de grão 
(C), no intervalo de temperaturas de 250 a 400ºC, da amostra MC2 com diferentes ciclos de 
impregnação de 1 hora a 1550ºC (∆ sem impregnação; □ 1 ciclo; ◊ 2 ciclos; ס 3 ciclos). 
 
A condutividade total (Figura III.3.19A) aumenta com o aumento do número de 
ciclos térmicos de impregnação, correspondendo a um aumento do conteúdo do catião 
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Da análise das condutividades parciais (Figura III.3.19B e C) pode observar-se um 
aumento da condutividade da fronteira de grão mais pronunciado do que o aumento da 
condutividade do grão, com o aumento do número de ciclos de impregnação, como já 
tinha sido sugerido pela representação da razão Rfg/Rg vs. número de ciclos, o que é 
consistente com a existência de uma microestrutura núcleo-concha. 
Nas Tabelas III.3.3 e III.3.4 são apresentadas as energias de activação da 
condutividade total e das condutividades parciais para as diferentes amostras e para os 
vários ciclos térmicos de impregnação de 1 hora a 1550ºC. 
 
Tabela III.3.3- Energias de activação (em eV) da condutividade total (no intervalo de temperaturas 
entre 250 e 400ºC) das amostras de LSGMmc frescas e com diferentes ciclos de impregnação de 
1 hora a 1550ºC. 
Nº de ciclos de impregnação 
MC2 





Amostra Fresca 1,03±0,01 1,00 0,98 
1 ciclo 0,94 0,96 0,95 
2 ciclos 0,88 0,96 -------- 
3 ciclos 0,83±0,05 --------- -------- 
 
Tabela III.3.4- Energias de activação (em eV) das condutividade parciais do grão e da fronteira de 
grão (no intervalo de temperaturas entre 250 e 400ºC) das amostras de LSGMmc frescas e com 
diferentes ciclos de impregnação de 1 hora a 1550ºC. 
MC2 MC3 MC4 Nº de ciclos de 
impregnação Eag (eV)  Eafg (eV) Eag (eV)  Eafg (eV) Eag (eV)  Eafg (eV) 
Amostra fresca 1,01±0,01 1,05±0,04 0,98 1,11±0,02 0,96 1,08±0,02 
1 ciclo 0,92 1,01±0,01 0,95±0,01 1,11 0,93 1,03±0,01 
2 ciclos 0,88 0,91 0,94 1,03±0,01 -------- -------- 
3 ciclos 0,85±0,01 0,81±0,01 -------- -------- -------- -------- 
 
Observa-se que as energias de activação da condutividade total diminuem com o 
aumento do número de ciclos de impregnação. As energias de activação da 
condutividade, tanto do grão como da fronteira de grão, também diminuem com o 
aumento do número de ciclos de impregnação, sendo a amplitude desta variação maior 
no caso da fronteira de grão. Esta tendência é uma evidência do aumento da contribuição 
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da condutividade electrónica provocada pelo aumento do conteúdo de Fe. A mesma 
tendência foi observada por outros autores para o sistema homogéneo La0,90Sr0,10Ga1-
xFexO3-δ com x=0;0,05;0,20 com os valores da energia de activação da condutividade 
total, na mesma gama de temperaturas, a variarem de 0,93 eV, para x=0, até 0,82 eV, 
para x=0,05 (Baker et al., 1998). A diminuição acentuada da energia de activação da 
condutividade eléctrica como aumento do conteúdo de ferro foi também observada por 
outros autores para a família de materiais homogéneos La0,90Sr0,10(Ga1-xFex)0,80Mg0,20O3-δ 
com adições significativas de Fe (Ullmann and Trofimenko, 1999; Politova et al., 2006).  
 
3.3.1.2. Efeito da temperatura de impregnação 
 
Para estudar o efeito da temperatura de impregnação na condutividade eléctrica 
foram caracterizadas duas amostras de LSGMmc impregnadas com três ciclos de 
impregnação a 1450ºC (MC5 e MC6), que serão comparadas com as amostras MC2, 
MC3 e MC4 impregnadas a 1550ºC e caracterizadas no Capítulo III.3.3.1.1. 
A Figura III.3.20 representa os espectros de impedância obtidos a 250ºC para a 
amostra MC5 fresca e no final de cada ciclo de impregnação. A amostra MC6 revelou um 
comportamento eléctrico semelhante. A evolução dos espectros de impedância com o 
número de ciclos de impregnação é semelhante à observada com as amostras 
impregnadas a 1550ºC. A representação da razão Rfg/Rg (Figura III.3.21) permite concluir 
que, tal como já foi observado com os ciclos térmicos de impregnação a 1550ºC 
(amostras MC2 e MC3), também neste caso se observa uma diminuição mais 
pronunciada da resistência da fronteira de grão relativamente à diminuição da resistência 
do grão, com o aumento do número de ciclos térmicos a 1450ºC, indicando que a esta 
temperatura de impregnação o ferro se localiza preferencialmente nas fronteiras de grão. 
A comparação directa dos espectros das amostras impregnadas a 1450 e 1550ºC 
mostra, ainda, que a amplitude dos semicírculos aumenta com a diminuição da 
temperatura de impregnação, de acordo com o esperado inferior nível de dopagem das 
amostras impregnadas a mais baixa temperatura. A representação de Arrhenius das 
condutividades total e parciais para a amostra MC5 (Figura III.3.22) confirma esta 
tendência (comparando com a Figura III.3.19) e confirma que as regiões da fronteira de 
grão são caracterizadas por um aumento mais pronunciado da condutividade, tal como 
era de esperar a partir dos valores de Rfg/Rg. 
 




















Figura III.3.20- Espectros de impedância obtidos a 250ºC em ar da amostra MC5 fresca, e no final 
de cada ciclo térmico de impregnação de 1 hora a 1450ºC; os algarismos colocados sobre o 




















Figura III.3.21- Representação da razão Rfg/Rg  a 250ºC em função do número de ciclos de 




























Figura III.3.22- Representação de Arrhenius da condutividade total (A), grão (B) e fronteira de grão 
(C), no intervalo de temperaturas de 250 a 400ºC, da amostra MC5 com diferentes ciclos de 
impregnação de 1 hora a 1450ºC (∆ sem impregnação; □ 1 ciclo; ◊ 2 ciclos; ס 3 ciclos). 
 
 
Na Tabela III.3.5 estão representadas as energias de activação da condutividade 
total e das condutividades parciais da amostra MC5 fresca e para os vários ciclos 
térmicos de impregnação de 1 hora a 1450ºC. A amostra MC6 apresentou um 
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Tabela III.3.5- Energias de activação (em eV) da condutividade total (Eat), do grão (Eag) e da 
fronteira de grão (Eafg) (no intervalo de temperaturas entre 250 e 400ºC) da amostra MC5 fresca e 
com diferentes ciclos de impregnação de 1 hora a 1450ºC. 
Nº de ciclos de impregnação Eat (eV) Eag (eV) Ea fg (eV) 
Amostra Fresca 1,04±0,01 1,01 1,09±0,01 
1 ciclo 0,98 0,97 1,03±0,01 
2 ciclos 0,93 0,92 0,95±0,01 
3 ciclos 0,87±0,02 0,87±0,02 0,87±0,09 
 
 A evolução das energias de activação da condutividade com o aumento do 
número de ciclos de impregnação a 1450ºC apresenta a mesma tendência de diminuição 
observada para as amostras MC2, MC3 e MC4 impregnadas a 1550ºC (Tabelas III.3.3 e 
III.3.4), embora os valores atingidos, com três ciclos de impregnação, por estas três 
últimas amostras sejam inferiores aos das amostras MC5 e MC6. Este resultado justifica-
se pela existência de uma maior componente electrónica na condutividade das amostras 
impregnadas a 1550ºC, já patente na comparação dos espectros de impedância (Figuras 
III.3.15 vs. III.3.20) e das representações de Arrhenius (Figuras III.3.19 vs. III.3.22).  
  
3.3.1.3. Efeito do tamanho de grão  
 
 O efeito do tamanho de grão na condutividade eléctrica das amostras 
impregnadas foi estudado utilizando três amostras de LSGMam impregnadas com ferro a 
1450ºC, sendo cada uma delas submetida a um número diferente de ciclos: AM1 - um 
ciclo; AM2 - dois ciclos; AM3 - três ciclos.  O comportamento eléctrico destas amostras é 
comparado com o comportamento das amostras MC5 e MC6, caracterizadas no Capítulo 
III.3.3.1.2. 
 A Figura III.3.23 representa os espectros de impedância obtidos a 250ºC para a 
amostra AM3 fresca e no final de cada ciclo de impregnação. As amostras AM1 e AM2 
apresentam um comportamento semelhante. 
 





















Figura III.3.23- Espectros de impedância obtidos a 250ºC em ar da amostra AM3 fresca, e no final de 
cada ciclo térmico de impregnação de 1 hora a 1450ºC.  
 
 Sendo o LSGMam caracterizado por um tamanho de grão bastante inferior ao 
LSGM convencional, a contribuição da fronteira de grão para a resistência eléctrica total é 
consideravelmente superior à correspondente contribuição nas amostras de MC5 e MC6 
(Figura III.3.20). O efeito da impregnação com ferro é também revelado por uma 
diminuição progressiva da amplitude de ambos os semicírculos à medida que as 
amostras são submetidas a um número crescente de ciclos de impregnação. A 
localização preferencial do ferro na fronteira de grão é evidenciada através da diminuição 
dos valores de Rfg/Rg em função do número de ciclos térmicos de impregnação (Figura 
III.3.24). No entanto, é de salientar a estabilização do valor de Rfg/Rg da amostra AM3 no 
segundo e terceiro ciclos de impregnação. 
 Os valores superiores da razão Rfg/Rg correspondentes às amostras 
mecanicamente activadas reflectem o facto de estas amostras serem caracterizadas por 
uma maior densidade de fronteiras de grão, sendo a componente resistiva destas regiões 
para a condutividade total bastante superior à das amostras preparadas pelo método 
cerâmico convencional.  
 
















Figura III.3.24- Representação da razão Rfg/Rg  a 250ºC em função do número de ciclos de 
impregnação de 1 hora a 1450ºC para as amostras: □ AM1, Δ AM 2, ◊ AM3, ■ MC5 e ♦MC6. 
 
  No entanto, como se pode observar através das representações de Arrhenius 
apresentadas na Figura III.3.25, o aumento das condutividades total, do grão e da 
fronteira de grão da amostra AM3, com o aumento do número de ciclos de impregnação, 
não é tão intenso como o aumento observado das condutividades correspondentes à 
amostra MC5 (Figura III.3.22). Desta forma, pode concluir-se que a quantidade relativa de 
ferro impregnado nas amostras de LSGMam é inferior à das amostras de LSGMmc. 
Sendo a microestrutura do LSGMam caracterizada por um maior número de fronteiras de 
grão, seria previsível que a quantidade de catiões Fe a difundir-se, à temperatura de 
1450ºC, da superfície para o interior deste material fosse maior do que no caso do 
LSGMmc. Contudo, não é este o comportamento revelado pelas medidas eléctricas. Uma 
possível explicação para o comportamento observado pode ser o facto de a difusão do 
Fe ao longo das fronteiras de grão do LSGMam ser mais difícil do que no caso do 
LSGMmc. As diferenças observadas no comportamento eléctrico das amostras 
impregnadas MC5 e AM3 parecem sugerir que a natureza das fronteiras de grão 





























Figura III.3.25- Representação de Arrhenius da condutividade total (A), grão (B) e fronteira de grão 
(C), no intervalo de temperaturas de 250 a 400ºC, da amostra AM3 com diferentes ciclos de 
impregnação de 1 hora a 1450ºC (∆ sem impregnação; □ 1 ciclo; ◊ 2 ciclos; ס 3 ciclos). 
 
 Na Tabela III.3.6 são apresentadas as energias de activação da condutividade 
total e das condutividades parciais para os vários ciclos de impregnação da amostra 
AM3. Observa-se que as energias de activação da condutividade diminuem com o 
aumento do número de ciclos de impregnação, de acordo com o aumento da quantidade 
de ferro impregnada no material em cada ciclo térmico. De notar a grande semelhança 
entre estes valores e os correspondentes à amostra MC5, preparada pelo método 
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Tabela III.3.6- Energias de activação (em eV) da condutividade total (Eat), do grão (Eag) e da 
fronteira de grão (Eafg) (no intervalo de temperaturas entre 250 e 400ºC) da amostra AM3 fresca e 
com diferentes ciclos de impregnação de 1 hora a 1450ºC. 
Nº de ciclos de impregnação Eat (eV) Eag (eV) Ea fg (eV) 
Sem impregnação 1,03 1,02±0,01 1,09 
1 ciclo 1,00 0,97 1,06 
2 ciclos 1,00 0,98 1,03 
3 ciclos 0,93 0,81 0,82 
 
  
3.3.1.4. Efeito do envelhecimento  
 
 O carácter destrutivo inerente à preparação das amostras envelhecidas para a 
sua caracterização microestrutural (apresentada na secção III.3.2.3) limitou essa análise 
às amostras tratadas durante 32 horas. Contudo, a utilização da espectroscopia de 
impedância, enquanto técnica não destrutiva, oferece um enorme potencial para avaliar 
eventuais efeitos da degradação das amostras em função do tempo. Assim, o efeito do 
envelhecimento nas propriedades eléctricas dos materiais impregnados foi realizado com 
base nas mesmas amostras referidas em III.3.2.3, MC3 (LSGMmc com dois ciclos de 
impregnação a 1550ºC) e AM2 (LSGMam com dois ciclos de impregnação a 1450ºC) 
depois de submetidas a tratamentos térmicos prolongados à temperatura de sinterização, 
suprimindo a fonte de ferro na superfície das amostras.  
 Foram obtidos espectros de impedância, no intervalo de temperaturas de 250 a 
400ºC, ao fim dos seguintes tempos de envelhecimento: 2, 4, 8, 16 e 32 horas. Também 
neste caso a obtenção de cada espectro de impedância a cada temperatura foi feita ao 
fim de uma hora de estabilização a essa temperatura. Na Figura III.3.26 estão 
representados os espectros de impedância obtidos a 250ºC para os vários tempos de 
envelhecimento. 
 A partir da Figura III.3.26A pode observar-se que a condutividade total da amostra 
MC3 apresenta uma tendência de diminuição a partir de 4 horas de envelhecimento. A 
diminuição da condutividade total do material até às 32 horas de envelhecimento deve-se 
essencialmente a um aumento da resistividade do interior do grão. 
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Figura III.3.26- Espectros de impedância obtidos a 250ºC das amostras MC3 (A) e AM2 (B) 
envelhecidas a 1550ºC e 1450ºC, respectivamente. 
 
 Esta diminuição da condutividade do grão com a exposição a temperaturas 
elevadas pode ser originada por uma difusão, ou por uma volatilização, do ferro 
localizado nas regiões da concha constituídas por LSGM-Fe. A saída do catião dopante 
irá originar uma perovesquite subestequiométrica nas regiões da concha e 
consequentemente diminuir a componente electrónica da condutividade.  
 A partir dos espectros de impedância obtidos com a amostra AM2 (Figura 
III.3.26B) ao fim de diferentes períodos de envelhecimento, pode concluir-se que a 
condutividade total do material aumenta até às 8 horas de envelhecimento, observando-
se depois uma diminuição da sua condutividade até às 32 horas. Contudo, a diminuição 
de condutividade, principalmente no que se refere ao comportamento do grão, não é tão 
pronunciada como no caso da amostra MC3. As razões para este comportamento devem 
ser semelhantes às apontadas para a amostra preparada pelo método convencional, mas 
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o facto de a amplitude das alterações ser tão dependente do método de preparação 
sugere que a volatilização do Fe não é dominante.  
 A evolução da amplitude relativa dos semicírculos do grão e da fronteira de grão 
das amostras MC3 e AM2 com o tempo de envelhecimento pode ser observada na Figura 
III.3.27. A amostra MC3 (Figura III.3.27A) apresenta uma tendência de diminuição 
acentuada do valor Rfg/Rg até às 16 horas, parecendo depois haver uma estabilização. 
Pelo contrário, os valores de Rfg/Rg correspondentes à amostra AM2 (Figura III.3.27B) 
mantêm-se estáveis com o tempo de envelhecimento. Os valores de Rfg/Rg da amostra 
MC3 e AM2 que se destacam das tendências descritas não devem ter significado do 
ponto de vista das modificações ocorridas nos materiais durante o processo de 
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Figura III.3.27- Representação da razão Rfg/Rg a 250ºC em função do tempo de envelhecimento 
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 As tendências observadas, no comportamento eléctrico das amostras 
impregnadas com o tempo de envelhecimento, através da evolução dos espectros de 
impedância a 250ºC (Figura III.3.26) são confirmadas para as restantes temperaturas de 
medida através das representações de Arrhenius da condutividade das amostras MC3 e 
AM2 (Figuras III.3.28 e III.3.29, respectivamente). A comparação das representações de 
Arrhenius das amostras MC3 e AM2 sugere que o tamanho de grão reduzido favorece a 

























Figura III.3.28- Representação de Arrhenius da condutividade total A), da condutividade do grão B) 
e da fronteira de grão C) da amostra MC3 sem envelhecimento (◊) e envelhecida a 1550ºC 



































Figura III.3.29- Representação de Arrhenius da condutividade total A), da condutividade do grão B) 
e da fronteira de grão C) da amostra AM2 sem envelhecimento (◊) e envelhecida a 1450ºC 
durante: (○) 4 horas; (□) 16 horas; (Δ) 32 horas. 
 
3.3.2. Condutividade em função da pressão parcial de oxigénio 
 
 A condutividade eléctrica da amostra MC1 foi medida em função da pressão 
parcial de oxigénio em condições moderadamente oxidantes com o objectivo de 
confirmar a natureza electrónica dos transportadores de carga adicionais. É de salientar 
que as medidas foram realizadas na amostra sem impregnação, e no final do primeiro e 
segundo ciclos de impregnação a 1550ºC. Os resultados representados na Figura III.3.30 
mostram que a condutividade apresenta uma ligeira tendência para aumentar com a 




























Figura III.3.30- Condutividade total em função da pressão parcial de oxigénio a 750ºC do LSGM 
puro e impregnado com Fe a 1550ºC.  
 
 O declive da representação log σ vs. log pO2 é claramente mais pronunciado para 
a amostra caracterizada pela impregnada. Isto significa que o aumento da condutividade 
deverá ser devido a um aumento da concentração de buracos electrónicos. Tendo em 
conta os resultados de espectroscopia de impedância, estes defeitos devem estar 
localizados nas regiões próximas da fronteira de grão, originando um aumento na 
componente electrónica do tipo p da condutividade (Anexo A). Os sistemas homogéneos 
baseados no galato de lantânio com adições de Fe apresentam o mesmo comportamento 
da condutividade em função da pressão parcial de oxigénio (Ishihara et al., 1997; Ishihara 
et al., 2000). 
 Se por um lado este resultado constitui forte indício de que o acréscimo de 
condutividade se deve fundamentalmente ao aumento da componente electrónica, por 
outro lado, a baixa sensibilidade desta medida de condutividade em função de pO2 não 
permite a avaliação rigorosa deste aumento. Por isso, a determinação de componentes 
minoritárias da condutividade electrónica de tipo p foi realizada através de medidas de 
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3.3.3. Permeabilidade electroquímica 
 
 As medidas de permeabilidade electroquímica foram realizadas em amostras de 
LSGMmc impregnadas com dois (MC7) e com três ciclos de impregnação (MC8) a 
1550ºC. Foi também analisada uma amostra de LSGMam com dois ciclos de 
impregnação a 1450ºC (AM4).  
 A Figura III.3.31 apresenta as permeabilidades electroquímicas em função da 
pressão parcial de oxigénio no interior da célula de medida (P2), segundo a Equação 
II.4.16. Antes de avançar na discussão, chama-se a atenção para o desvio em relação à 
linearidade imposta por esta equação, sobretudo às temperaturas mais elevadas. De 
facto, tendo em conta a química de defeitos proposta para o material homogéneo (Anexo 
A), a Equação II.4.16 assume que a condutividade iónica é constante e 412
0
pp pOσ=σ . 
Ora, destas amostras heterogéneas, pouco se sabe sobre a verdadeira estrutura de 
defeitos do grão e da fronteira de grão, admitindo-se que sejam significativamente 
diferentes. Por essa razão, será por ventura normal que o comportamento das amostras 
impregnadas seja diferente. Note-se que o referido desvio não se observou nas amostras 
sem Fe analisadas para o estudo do efeito da substituição por Mg ou Al. No entanto, 
qualquer aumento aparente na permeabilidade deve-se seguramente ao aumento da 
condutividade electrónica, pelo que, apesar de não ser completamente satisfatório, o 
modelo proposto através da Equação II.4.16 é aqui de grande utilidade para comparar os 
diferentes materiais. 
Os valores correspondentes da condutividade electrónica do tipo p são 
representados em coordenadas de Arrhenius na Figura III.3.32 para os vários materiais. 
Os resultados obtidos com a amostra MC7 revelam um aumento da condutividade 
electrónica do tipo p relativamente à amostra de LSGM sem impregnação (Tabela III.3.6). 
Os resultados obtidos com a amostra MC8 indicam um valor da condutividade electrónica 
do tipo p superior, tanto à condutividade do material sem impregnação, como à 
condutividade da amostra MC7, tal como seria de esperar, dado que aquela amostra 
deve apresentar um maior conteúdo de ferro. Este aumento da condutividade electrónica 
do tipo p com a adição heterogénea de Fe ao LSGM foi também o efeito já observado 
nas soluções sólidas contendo Fe baseadas no galato de lantânio (Gharbage et al., 
2000).  
Os resultados obtidos com a amostra AM4 são consistentes com uma 
incorporação de ferro, em cada ciclo de impregnação, inferior ao observado nas amostras 
MC7 e MC8, tal como já foi discutido no ponto III.3.2.2. 








































Figura III.3.31- Permeabilidade electroquímica em função da pressão parcial de oxigénio: (A) AM4; 
(B) MC7; (C) MC8. 
 
O valor da condutividade electrónica obtida por outros autores (Gharbage et al., 
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(La0,90Sr0,10Ga0,80Fe0,20O3-δ) é bastante superior (7,5x10-2 S.cm-1) ao valor obtido neste 
trabalho com a amostra MC8 (Tabela III.3.6). A diferença encontrada nestes valores 
deve-se, por um lado, ao facto de o conteúdo de Sr em cada um dos materiais em 
questão ser diferente, dado que um aumento do conteúdo deste catião provoca um 
aumento da condutividade electrónica do tipo p (Weitkamp and Weimhofer, 2002), e por 
outro lado, devido ao conteúdo em Fe ser, muito provavelmente, diferente. Na verdade, 



















Figura III.3.32- Representação de Arrhenius da condutividade electrónica do tipo p à pressão 
parcial de 1 atm: □ MC7; ◊ MC8; ○ AM4; ∆ LSGMmc sem impregnação. 
 
 Convém, no entanto, salientar que as medidas de permeabilidade electroquímica, 
realizadas a temperaturas elevadas (850 -1000ºC), dependem da condução iónica de 
iões oxigénio através dos grãos, a partir da qual, pela condução ambipolar, se obtém o 
valor da condutividade electrónica do tipo p. Desta forma, o aumento observado da 
condutividade electrónica do tipo p, devido à impregnação do LSGM com Fe, pode não 
ser tão intenso como aquele que seria espectável baseado no aumento acentuado da 
condutividade total destes materiais a baixas temperaturas. Na realidade, as medidas 
realizadas a baixa temperatura revelaram que o LSGM impregnado com Fe apresenta um 
aumento substancial da condutividade, sendo este aumento mais acentuado na 
condutividade da fronteira de grão, pelo que o Fe está localizado preferencialmente 
nestas regiões. Assim, a variação pouco significativa da condutividade electrónica do tipo 
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p (Figura III.3.32) detectada por permeabilidade electroquímica confirma a localização 
preferencial do Fe nas regiões de fronteira de grão. 
 Os valores das energias de activação da σp0 (Tabela III.3.6) dos materiais 
impregnados aumentam com o aumento do conteúdo de Fe e são superiores ao valor 
correspondente ao LSGM sem impregnação. Considerando o conjunto das quatro 
amostras, e independentemente do processamento, é interessante notar que o aumento 
de σp0 é acompanhado de um significativo aumento da energia de activação. Esta 
tendência é contrária à tendência observada por outros autores, assim como os valores 
obtidos são bastante superiores ao valor (0,92 eV) determinado para o 
La0,90Sr0,10Ga0,80Fe0,20O3-δ (Gharbage et al., 2000). 
 
Tabela III.3.6- Condutividade electrónica (σp0) a 1000ºC e respectivas energias de activação no 
intervalo de temperaturas de 850 a 1000ºC. 
Material σp0 (S.cm-1) Ea (eV) 
LSGMmc sem impregnação 6,16x10-4 1,74±0,00 
LSGMmc impregnado com 2 
ciclos 1 h a 1550ºC (MC 7) 
9,51x10-4 2,12±0,01 
LSGMmc impregnado com 3 
ciclos 1 h a 1550ºC (MC8)  
1,53x10-3 2,47±0,01 
LSGMam impregnado com 2 
ciclos 1 h a 1450ºC (AM4) 
7,31x10-4 1,99±0,02 
 
 Uma das razões para a acentuada dependência de σp0 da temperatura obtida 
neste trabalho pode estar relacionada com o facto de o Fe, como substituinte da posição 
B da perovesquite, não estar distribuído de uma forma uniforme, não só em termos 
microestruturais nas camadas de material impregnado, como também em termos 
volúmicos, dado que existe uma fracção substancial de material em que a quantidade de 
Fe é muito reduzida, pelo que este catião nesta região terá um efeito pouco significativo 
nas propriedades eléctricas. Assim, a distribuição heterogénea do Fe pode dificultar um 
mecanismo de condução electrónica do tipo p, baseada na formação de pequenos 
polarons associados à existência do par Fe3+/Fe4+. Este argumento também foi já 
utilizado para justificar o comportamento eléctrico na família de perovesquites (La, 
Sr)FeO3 (Huang et al., 1998a).  
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 Quanto ao aumento da energia de activação da condutividade do tipo p com o 
aumento do conteúdo de ferro, este pode estar relacionado com a ocorrência de 
associação dos pequenos polarons com defeitos carregados existentes no material. A 
captura dos polarons por defeitos negativamente carregados, formados por exemplo 
devido à presença de Sr na posição A da perovesquite La1-xSrxFeO3-δ, foi já referida por 
outros autores como argumento a favor da elevada energia de activação da 
condutividade electrónica do tipo p deste material (Huang et al., 1998a). Já mais 
recentemente foram encontradas evidências, aplicáveis a todos os sistemas com este 
tipo de condução, da existência de elevadas energias de ligação entre polarons e defeitos 
carregados, tornando a difusão de cada uma das espécies isoladas muito improvável 
(Maxisch et al., 2006). Espera-se, desta forma, que a energia de activação de uma 
difusão ambipolar deste tipo seja muito superior à da transferência isolada de cada um 
deles. Uma outra explicação possível, para o aumento da energia de activação com o 
aumento do conteúdo de Fe é que nas paredes dos domínios, considerados 
características microestruturais intrínsecas dos galatos de lantânio (Drennan et al., 1997; 
Mathews and Sellar, 2000; Savytskii et al., 2003; Kurumada et al., 2006), sejam 
aprisionados catiões de Fe, ficando com o seu estado de oxidação restringido. A fixação 
de dopantes nas paredes dos domínios, ou na sua vizinhança mais próxima, foi já 
referida para outros materiais (Bartels et al., 2003). 
  
 
3.4. Aplicação do comportamento modelo  
 
 A microestrutura característica dos materiais impregnados revelada pela análise 
de MEV/EDE e o seu comportamento eléctrico, caracterizado por espectroscopia de 
impedância, permitiram configurar um sistema modelo bastante simples. Assim, 
considerou-se a existência de um interior de grão condutor iónico rodeado por fronteiras 
de grão de condução mista iónica-electrónica. Este sistema pode ser descrito pelo 
circuito equivalente representado na Figura III.3.1. O valor de Re, que representa a 
resistência electrónica correspondente ao percurso electrónico paralelo através das 
fronteiras de grão, toma valores progressivamente mais reduzidos à medida que aumenta 
a condutividade electrónica.  
O circuito equivalente representado na Figura III.3.1 foi utilizado para ajustar os 
espectros das amostras impregnadas de forma a obter estimativas do valor de Re, 
utilizando os parâmetros (apresentados nas Tabelas III.3.7 a III.3.9) obtidos no ajuste do 
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circuito equivalente (RgQg)(RfgQfg) aos espectros das amostras frescas, mantendo fixos 
Rg, Qg, ng, Rfg, Qfg e nfg, permitindo apenas que Re variasse. 
 
Tabela III.3.7- Parâmetros de ajuste obtidos para a amostra MC2 fresca a 250ºC. 
Parâmetros de ajuste Erro (%) 
Rg 90453  0,38 
Qg 6,91×10-11 2,97 Grão 
ng 0,894 0,23 
Rfg 18882 3,51 
Qfg 7,76×10-8 23,82 Fronteira 
de grão 
nfg 0,828 3,90 
 
 
Tabela III.3.8- Parâmetros de ajuste obtidos para a amostra MC5 fresca a 250ºC. 
Parâmetros de ajuste Erro (%) 
Rg 83030  0,77 
Qg 8,38×10-11 4,61 Grão 
ng 0,874 0,37 
Rfg 36940  5,94 
Qfg 5,24×10-8 29,49 Fronteira 
de grão 
nfg 0,761 4,83 
 
 
As Tabelas III.3.10, III.3.11 e III.3.12 apresentam os valores de Re estimados, às 
várias temperaturas, para as amostras MC2, MC5 e AM3, respectivamente, com um e 
três ciclos de impregnação. As linhas contínuas nos espectros de impedância das Figuras 
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Tabela III.3.9- Parâmetros de ajuste obtidos para a amostra AM3 fresca a 250ºC. 
Parâmetros de ajuste Erro (%) 
Rg 54290 0,37 
Qg 9,89×10-11 3,53 Grão 
ng 0,873 0,27 
Rfg 41990 2,12 
Qfg 1,97×10-8 10,88 Fronteira 
de grão 
nfg 0,880 1,51 
 
 
Tabela III.3.10- Valores de Re (em ohm) obtidos por ajuste da amostra MC2 com diferentes ciclos 
de impregnação a1550ºC. 
Temperatura (ºC) 1 ciclo de impregnação 3 ciclos de impregnação 
250 150197 25584 
275 64308 15068 
300 36718 8331 
325 19765 4874 
350 14236 2766 
 
 
Tabela III.3.11- Valores de Re (em ohm) obtidos por ajuste da amostra MC5 com ciclos de 
impregnação a 1450ºC. 
Temperatura (ºC) 1 ciclo de impregnação 3 ciclos de impregnação 
250 188617 39814 
275 74055 25992 
300 40933 16264 
325 20582 10482 
350 10271 6361 
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Tabela III.3.12- Valores de Re (em ohm) obtidos por ajuste da amostra AM3 com diferentes ciclos 
de impregnação a 1450ºC. 
Temperatura (ºC) 1 ciclo de impregnação 3 ciclos de impregnação 
250 477091 189599 
275 182109 93612 
300 76428 51029 
325 45665 25313 




















Figura III.3.33- Espectros de impedância a 250ºC, e ajuste obtido (linha contínua) para a amostra 
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Figura III.3.34- Espectros de impedância a 250ºC, e ajuste obtido (linha contínua) para a amostra 
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Figura III.3.35- Espectros de impedância a 250ºC, e ajuste obtido (linha contínua) para a amostra 




A simples observação destes espectros permite constatar que a qualidade dos 
ajustes não é satisfatória em muitos dos casos, o que coloca em evidência as limitações 
de se utilizar somente o parâmetro Re variável. Isto pode ser devido ao facto de, num 
ajuste deste tipo, estar a considerar-se que o interior dos grãos é constituído por LSGM 
puro, motivo pelo qual os parâmetros do circuito equivalente (RgQg)(RfgQfg) obtidos com 
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as amostras de LSGM frescas foram fixados. No entanto, esta pode não ser uma 
situação de todo realista, dado que a heteroestrutura destes materiais impregnados com 
ferro é do tipo núcleo-concha, e a concha inclui as regiões mais periféricas do grão. 
Deste modo, pode ser necessário ter em conta uma alteração da condutividade iónica do 
grão devido à presença de ferro, o qual, como foi já referido por vários autores, mesmo 
que presente em quantidades reduzidas, aumenta a condutividade iónica do material 
(Ishihara et al., 1997; Ullmann et al., 1999; Ishihara et al., 2000; Kharton et al., 2000; 
Yaremchenko et al., 2003).  
Desta forma, foram estimados valores de Re e Rg para cada amostra, com 
diferentes graus de impregnação e a diferentes temperaturas, mantendo fixos os 
parâmetros Qg, ng, Rfg, Qfg, nfg correspondentes às amostras frescas (Tabelas III.3.13 a 
III.3.15). As linhas contínuas nas Figuras III.3.36 a III.3.38 representam os melhores 
ajustes aos espectros de impedância das amostras impregnadas. A qualidade dos 
ajustes agora obtidos é claramente superior à dos anteriores, em que se utilizou um único 
parâmetro variável. No entanto, a qualidade dos ajustes poderia, ainda, ser melhorada, 
dado que se observa um desvio nos valores da impedância complexa (Z'') para uma dada 
frequência. Se os valores das capacidades das amostras impregnadas, principalmente 
dos valores correspondentes ao grão, fossem também ajustados ao circuito equivalente 
da Figura III.3.1, o que se deveria observar nos novos valores estimados seria um 
aumento relativamente aos valores das amostras frescas. Desta forma, o valor da 
impedância complexa (Z''), para uma dada frequência, seria menor, tal como já foi 
discutido nos Capítulos III.3.1 e III.3.3.1.1. Contudo, os ajustes obtidos para a amostra 
AM3 (Figura III.3.38) são melhores que aqueles obtidos para as amostras MC2 e MC5, 
não se observando um desvio em termos de capacidade. De facto, este comportamento é 
consistente com a existência de um menor conteúdo de ferro nos materiais impregnados 
baseados no LSGMam. 
 Os valores de Re (Tabelas III.3.13 a III.3.15) para cada amostra diminuem com o 
aumento do número de ciclos de impregnação, tal como seria de esperar, devido a um 
aumento do conteúdo de Fe difundido para o interior do material. Comparando os valores 
de Re das amostras MC2 e MC5 com três ciclos de impregnação às várias temperaturas, 
pode concluir-se que a amostra MC2 apresenta resistências electrónicas inferiores, o que 
é consistente com o facto de a 1550ºC ser impregnada uma maior quantidade de Fe, tal 
como já foi discutido na caracterização microestrutural destes materiais. 
 Analisando o efeito do tamanho de grão das amostras frescas na impregnação 
pode observar-se que a amostra de material com menor tamanho médio de grão (AM3) 
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apresenta valores de Re (Tabela III.3.15) bastante superiores ao material com maior 
tamanho de grão (MC5) (Tabela III.3.14) impregnado à mesma temperatura. Isto significa 
que a quantidade de ferro impregnada no material com menor tamanho médio de grão é 
inferior, como já foi discutido no Capítulo III.3.3.1.3. 
 
Tabela III.3.13- Valores de Re e Rg (em ohm) obtidos por ajuste da amostra MC2 com ciclos de 
impregnação a1550ºC. 
1 ciclo de impregnação 3 ciclos de impregnação 
Temperatura (ºC) 
Re (ohm) Rg (ohm) Re (ohm) Rg (ohm) 
250 977141 56296 35970 40288 
275 450754 23445 22257 18445 
300 223750 10694 13641 8485 
325 149503 4978 7968 4075 




Tabela III.3.14- Valores de Re e Rg (em ohm) obtidos por ajuste da amostra MC5 com ciclos de 
impregnação a 1450ºC. 
1 ciclo de impregnação 3 ciclos de impregnação 
Temperatura (ºC) 
Re (ohm) Rg (ohm) Re (ohm) Rg (ohm) 
250 272642 70420 69578 58044 
275 111299 26498 42835 23566 
300 62573,6 11695 23465 11016 
325 29813 5381 14279 5335 
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Tabela III.3.15- Valores de Re e Rg (em ohm) obtidos por ajuste da amostra AM3 com ciclos de 
impregnação a 1450ºC. 
1 ciclo de impregnação 3 ciclos de impregnação 
Temperatura (ºC) 
Re (ohm) Rg (ohm) Re (ohm) Rg (ohm) 
250 756166 50471 258167 47956 
275 264403 19149 124853 18552 
300 105185 8113 67581 7923 
325 55979 3787 32318 3660 



















Figura III.3.36- Espectros de impedância obtidos a 250ºC da amostra MC2; os algarismos 
colocados sobre o espectro referem-se às potências de base dez da frequência. 
 
 


















Figura III.3.37- Espectros de impedância obtidos a 250ºC da amostra MC5; os algarismos 




















Figura III.3.38- Espectros de impedância obtidos a 250ºC da amostra AM3; os algarismos 
colocados sobre o espectro referem-se às potências de base dez da frequência. 
 
 
 Os valores de Re obtidos com base no modelo proposto podem ser utilizados para 
obter estimativas da condutividade electrónica do tipo p através da Equação III.3.1. 
 
 ( )ep R.S/L=σ  (III.3.1) 
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sendo L e S a espessura e a área da secção transversal da amostra que definem o 
volume disponível para transporte electrónico. Tendo em conta a distribuição de ferro na 
amostra, podem considerar-se três modelos diferentes correspondentes a diferentes 
valores da razão L/S: 
 1) o modelo 1 assume a espessura La e a área superficial Sa da amostra;  
 2) o modelo 2 assume o mesmo L mas com um valor restrito de Sr = Sa.(Str/g/Sg), 
em que Str/g é a área efectivamente disponível para transporte por cada grão (calculada a 
partir de uma concha de espessura 1,5 μm) e Sg é a área de um grão assumindo um 
diâmetro equivalente de 6,6 μm;  
 3) o modelo 3 é determinado a partir de Sr e um L restrito a 160 μm.  
 Estes valores foram obtidos com base na análise microestrutural da amostra MC2 
e foram utilizados para obter estimativas da condutividade electrónica do tipo p, a baixa 
temperatura, apresentadas no diagrama de Arrhenius da Figura III.3.39. Na mesma figura 
são também representados os valores obtidos a alta temperatura através de medidas de 
permeabilidade electroquímica.  
 Os dados correspondentes aos modelos 1 e 2, ainda que em termos absolutos 
sejam claramente sobreavaliados, mostram que a energia de activação a baixa 
temperatura é consideravelmente inferior à obtida a alta temperatura. Esta diferença pode 
estar relacionada com a fracção de ferro tetravalente presente no material, que seja 
maior às temperaturas mais baixas. Na verdade, as temperaturas elevadas, favorecem a  
perda de oxigénio por parte do material, provocando, assim, uma redução do Fe4+ a Fe3+. 
Desta forma, às temperaturas mais baixas, o salto de pequenos polarons associados ao 
par Fe4+ / Fe3+ está facilitado (Figueiredo et al., 2003). O bom acordo entre os dados de 
permeabilidade e os dados do modelo 3 é conseguido à custa de neste se introduzirem 
estimativas de σp para o LSGM sem ferro, obtidas por extrapolação para baixa 
temperatura dos resultados de permeabilidade electroquímica. Deve portanto ser 
encarado com bastante reserva, uma vez que o comportamento global é claramente 
dominado pelos valores do material não impregnado. 
 De forma geral, esta comparação entre os resultados de espectroscopia de 
impedância e permeabilidade electroquímica não é satisfatória, pelo que a verificação do 
modelo proposto implica forçosamente a caracterização de amostras impregnadas na sua 
totalidade para evitar ambiguidades na estimativa dos parâmetros geométricos.  
 



























Figura III.3.39- Representação de Arrhenius do parâmetro de condução electrónica em ar da 
amostra MC2, aplicando cada um dos modelos descritos; os valores de alta temperatura 
correspondem a uma amostra de LSGMmc impregnada com Fe, com três ciclos de impregnação a 






 Os resultados apresentados nesta secção sustentam a proposta de um novo 
conceito de desenvolvimento de materiais com condução mista iónica e electrónica, 
baseado na dopagem selectiva das fronteiras de grão de um electrólito sólido com um 
metal de transição. Foram preparados, com sucesso, materiais com uma microestrutura 
heterogénea de tipo núcleo-concha baseados no La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O3-δ (LSGM), 
através da impregnação com Fe. Este tipo de microestrutura inclui grãos de composição 
próxima do LSGM com uma condução iónica dominante e regiões de fronteira de grão 
dopadas com Fe e caracterizadas por uma maior condutividade electrónica. A 
caracterização destes materiais por espectroscopia de impedância a baixa temperatura 
(250-500ºC) revelou que a intensidade dos arcos de frequência elevada e intermédia 
diminuiu com o aumento do conteúdo de Fe ao longo das fronteiras de grão, tal como era 
previsto devido à formação de um percurso alternativo de condutividade electrónica. Este 
comportamento foi confirmado a alta temperatura (850-1000ºC) pelo aumento da 
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condutividade electrónica do tipo p, através de medidas de permeabilidade 
electroquímica das amostras impregnadas com Fe, tendo-se observado um aumento da 
condutividade electrónica a 1000ºC de um factor de 1,5, acompanhado também de um 
aumento da respectiva energia de activação de 1,74 para 2,47 eV. A influência da 
diminuição da temperatura de impregnação traduziu-se na diminuição da espessura da 
camada de amostra impregnada e na diminuição da espessura da concha obtida. Por 
outro lado, não foi observado nenhum efeito provocado pelo tamanho médio de grão 
substancialmente diferente. 
A realização de tratamentos térmicos em condições extremas (próximas da 
temperatura de sinterização) com o objectivo de simular, de forma acelerada, eventuais 
transformações sofridas pelas amostras impregnadas em condições típicas de operação 
(800-1000ºC), revelou que a microestrutura heterogénea tende a desaparecer através de 
um efeito de diluição do Fe devido à sua difusão para o interior da amostra.  
A extrema simplicidade do modelo proposto para análise dos resultados com base 
num circuito equivalente, revelou-se adequada à interpretação qualitativa dos resultados, 
permitindo ainda obter estimativas da magnitude da componente electrónica da 
condutividade electrónica introduzida através da dopagem das fronteiras de grão. O 
refinamento desta análise só será possível com base num conhecimento mais completo 
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Neste último capítulo são apresentadas as principais conclusões do capítulo 
anterior e são feitas algumas sugestões de aspectos que ficaram por esclarecer e que 
poderão ser abordadas em trabalhos futuros. 
 
 
1. Conclusões gerais 
 
A família de materiais La0,95Sr0,05Ga1-xMgxO3-δ, com valores de x compreendidos 
entre 0 e 0,15, à temperatura ambiente, apresentou uma estrutura de simetria 
ortorrômbica, com grupo espacial Imma. O volume da célula unitária destes materiais 
aumenta com o aumento do conteúdo de Mg, tal como seria de esperar, atendendo aos 
raios iónicos do Mg e do Ga. No entanto, a evolução deste parâmetro apresentou um 
desvio ao comportamento linear para as composições com 10 e 15% molar de Mg, 
provavelmente devido à presença da fase secundária LaSrGaO4. Verificou-se também 
que o aumento do conteúdo de Mg provocou uma diminuição monótona da simetria da 
rede cristalina, prevista pela diminuição do factor de tolerância de Goldschmidt. 
A caracterização microestrutural desta família de materiais revelou, tal como era 
esperado, um aumento na densificação e no tamanho médio de grão com o aumento do 
teor de Mg. Nas composições com menor tamanho médio de grão, 0 e 5% molar de Mg, 
foi detectada, por difracção de raios-X, a fase secundária LaSrGa3O7 que é inibidora do 
crescimento do grão. No entanto, nas microestruturas destes materiais não foi visível a 
presença de fases secundárias, o que sugere que esta fase se encontra distribuída de 
forma homogénea ao longo das fronteiras de grão. Nos materiais com maior tamanho 
médio de grão (10 e 15% molar) desaparece a fase secundária LaSrGa3O7 e detecta-se a 
presença da fase LaSrGaO4, tal como já foi referido, embora esta fase não apareça 
evidenciada na microestrutura destes materiais, tendo antes sido identificadas, por EDE, 
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fases ricas em Mg. Estes tipos de heterogeneidades observadas devem ter conduzido a 
desvios da composição real em relação à estequiometria nominal do material.  
As características estruturais e microestruturais observadas nesta família de 
materiais apresentam efeitos pronunciados nas suas propriedades eléctricas. Assim, o 
aumento do conteúdo de Mg provocou um incremento da energia de activação da 
condutividade total na gama de temperaturas elevadas (550-700ºC) e que, muito 
provavelmente, está relacionada com o aumento da distorção da rede cristalina 
provocado pela introdução deste catião. Por outro lado, observou-se um aumento da 
energia de activação da condutividade total na gama de temperaturas mais baixas (250-
525ºC), que é consistente com a existência crescente de associações de defeitos.  
A energia de activação do processo de condução no interior dos grãos aumenta 
com o aumento do conteúdo de Mg, salientando-se, assim, o papel dos aglomerados de 
defeitos e da distorção da rede cristalina no comportamento volúmico destes materiais. 
Por outro lado, observou-se que a energia de activação correspondente ao processo de 
condução através das fronteiras de grão diminui, de forma pouco acentuada, com o 
aumento do conteúdo de Mg. 
A composição que apresenta melhor compromisso de propriedades de transporte 
deve encontrar-se entre 5 e 10% molar de Mg, dado que a composição com 5% molar foi 
a que apresentou maior condutividade de grão e a composição com 10% molar a que 
apresentou uma maior condutividade efectiva de fronteira de grão. O aumento observado 
da condutividade efectiva das fronteiras de grão com o aumento do conteúdo de Mg até 
10% molar parece estar relacionada com a diminuição dos valores correspondentes das 
energias de migração e de associação de defeitos. Desta forma, o Mg apresenta um 
efeito positivo na condutividade destes materiais até um conteúdo próximo de 10% molar, 
não sendo este efeito uma consequência exclusiva do efeito geométrico associado ao 
aumento do tamanho médio de grão. É de realçar que se observou, de uma forma 
recorrente, uma inversão na tendência das propriedades eléctricas para a composição 
com 10% molar de Mg, o que parece indicar que este é o limite de solubilidade deste 
catião.  
As medidas de permeabilidade electroquímica permitiram concluir que o aumento 
do conteúdo de Mg não tem uma influência significativa na condutividade electrónica 
destes materiais. 
A substituição parcial do gálio por alumínio na perovesquite La0,95Sr0,05Ga0,90-
xAlxMg0,10O3-δ com x=0,5; 0,10; 0,15; 0,20; 0,25 e 0,30 originou materiais, à temperatura 
ambiente, com uma estrutura de simetria ortorrômbica e grupo espacial Pnma. Os 
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resultados obtidos por difracção de raios-X indicam a composição de 15% molar como o 
limite de solubilidade do alumínio nesta perovesquite. Observou-se também uma 
diminuição do volume da célula unitária de uma forma linear com o aumento do conteúdo 
de alumínio, sendo esta a tendência esperada atendendo aos raios iónicos do Al e do Ga. 
Este comportamento é também indicativo de que a maior parte dos iões de Al3+ estão a 
ser incorporados na rede cristalina do galato de lantânio. A evolução do valor do factor de 
Goldschmidt sugeriu que o aumento do conteúdo de Al diminui a distorção da rede 
cristalina, observando-se, em simultâneo, uma diminuição do volume livre da célula 
unitária.  
A análise microestrutural destes materiais revelou, regra geral, uma inibição do 
crescimento do grão, que se torna mais evidente a partir de 20% molar. Os coeficientes 
médios de expansão térmica destes materiais apresentaram variações pouco 
significativas, com a excepção da composição com 15% molar em que se notou um 
aumento acentuado. As medidas da dureza de Vickers revelaram um aumento para o 
dobro da resistência superficial, para a composição com 5% molar de Al, seguindo-se 
uma diminuição abrupta a partir de 15% molar. Este comportamento sugeriu uma 
degradação acentuada das regiões de fronteira de grão nas composições com maior teor 
de Al, devido, provavelmente, à presença de fases secundárias.  
A substituição de Al por Ga provoca um aumento da condutividade total, na gama 
de baixas temperaturas (250-525ºC), até 15% molar, atingindo um máximo para a 
composição com 5% molar. Este aumento da condutividade total a baixas temperaturas 
com o aumento do conteúdo de alumínio parece estar relacionado com uma maior 
quantidade de lacunas de oxigénio disponíveis para a condução, que se revela também 
através do aumento observado da condutividade no interior dos grãos. A energia de 
activação da condutividade total, nesta gama de temperaturas, e a energia de activação 
correspondente ao processo de condução no interior do grão, diminuem com o aumento 
do teor de Al, devendo este comportamento ter origem na diminuição da energia de 
dissociação de defeitos, indicando que, à medida que o Al substitui o Ga formam-se 
aglomerados de defeitos menos estáveis. No entanto, a adição de alumínio provoca uma 
deterioração crescente da condutividade efectiva das fronteiras de grão, embora a 
alteração não seja significativa até 15% molar de Al. 
As medidas de condutividade em função da pressão parcial de oxigénio 
mostraram que a condutividade eléctrica é praticamente constante na gama de pressões 
parciais estudadas, para composições com conteúdos molares até 25%, considerando-se 
assim que estes materiais apresentam condutividades essencialmente iónicas. Verificou-
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se que o aumento do conteúdo de Al provoca uma deterioração da condutividade iónica, 
originando um aumento do número de transporte electrónico característico destes 
materiais.  
As propriedades eléctricas das composições com alumínio, tanto a baixa como a 
alta temperatura, parecem indicar um limite de solubilidade deste catião para 10% molar, 
contrariando o valor indicado pelos resultados da caracterização estrutural. 
 Assim, uma adição 10% molar do catião Mg ao La0,95Sr0,05Ga1-xMgxO3-δ triplica a 
condutividade total destes materiais na gama de baixas temperaturas, sendo este 
aumento da condutividade devido, essencialmente, a uma melhoria extraordinária na 
condutividade das fronteiras de grão (cerca de 1000 vezes superior), relativamente ao 
material sem adição de Mg, dado que a condutividade do interior dos grãos diminui em 
cerca de 60%. Por seu lado, a adição de 15% molar Al ao La0,95Sr0,05Ga0,90-xAlxMg0,10O3-δ 
provoca um aumento da condutividade total a baixas temperaturas de 27%, sendo este 
aumento devido a uma crescente contribuição da condutividade do interior dos grãos, a 
qual aumenta cerca de 64%, dado que em termos da condutividade efectiva da fronteira 
de grão se observou uma diminuição de cerca de 48%. A melhoria da condutividade 
volúmica dos grãos com o aumento do conteúdo de Al pareceu relacionar-se com uma 
diminuição da energia de associação de defeitos. No entanto, a natureza desses defeitos 
continua desconhecida.  
 A relevância do efeito das regiões de fronteira de grão nas propriedades dos 
cerâmicos baseados no galato de lantânio no LSGM, sistematicamente posta em 
evidência no estudo dos efeitos composicionais de substituição de Ga por Mg e Al, foi 
comprovada nesta secção de uma forma clara, mostrando a enorme importância do 
método de processamento na relação entre microestrutura e comportamento eléctrico. 
Adoptaram-se duas soluções distintas, centradas na composição 
La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O3-δ, para obtenção de cerâmicos densos: o método cerâmico 
convencional e uma variante baseada na activação mecânica dos precursores por 
moagem mecânica de alta energia. Mostrou-se que a activação mecânica permite obter 
amostras densas a uma temperatura de sinterização 100ºC inferior à temperatura de 
sinterização do LSGM preparado pelo método convencional, sendo, além disso, 
caracterizadas por um tamanho médio de grão de cerca de 250 nm, também muito 
inferior ao observado nas amostras convencionais (13,5 µm). 
 A caracterização eléctrica por espectroscopia de impedâncias traduziu estas 
diferenças microestruturais da forma esperada, evidenciadas por uma componente 
resistiva da fronteira de grão muito superior nas amostras activadas. A esperada 
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evolução microestrutural com o tempo de sinterização foi confirmada pelo aumento do 
tamanho médio de grão de 250 nm para 5 μm e de 13,5 μm para 20 μm quando as 
amostras são envelhecidas durante 36 horas, à temperatura de sinterização. No entanto, 
a caracterização eléctrica por espectroscopia de impedância sugeriu evoluções muito 
diferenciadas no comportamento das fronteiras de grão, tendo sido observada uma 
degradação significativa do material preparado pelo método cerâmico convencional 
depois do envelhecimento, seguramente relacionada com alterações composicionais nas 
regiões de fronteira de grão. Esta degradação não se observou nas amostras activadas 
mecanicamente. Este resultado é forte indicação de que a activação mecânica dos 
precursores constitui uma simples e atraente forma de melhorar significativamente a 
processabilidade e a estabilidade de materiais baseados no galato de lantânio dopado 
com estrôncio e magnésio.     
 Foram preparados, com sucesso, materiais com uma microestrutura heterogénea 
de tipo núcleo-concha baseados no La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O3-δ (LSGM), através da 
impregnação com Fe. Este tipo de microestrutura inclui grãos de composição próxima do 
LSGM com uma condução iónica dominante e regiões de fronteira de grão dopadas com 
Fe e caracterizadas por uma maior condutividade electrónica. A caracterização destes 
materiais por espectroscopia de impedância a baixa temperatura (250-500ºC) revelou 
que a intensidade dos arcos de frequência elevada e intermédia diminuiu com o aumento 
do conteúdo de Fe ao longo das fronteiras de grão, tal como era previsto devido à 
formação de um percurso alternativo de condutividade electrónica. Este comportamento 
foi confirmado a alta temperatura (850-1000ºC) pelo aumento da condutividade 
electrónica do tipo p, através de medidas de permeabilidade electroquímica das amostras 
impregnadas com Fe, tendo-se observado um aumento da condutividade electrónica e da 
respectiva energia de activação.  
A realização de tratamentos térmicos em condições extremas (próximas da 
temperatura de sinterização) com o objectivo de simular, de forma acelerada, eventuais 
transformações sofridas pelas amostras impregnadas em condições típicas de operação 
(800-1000ºC), revelou que a microestrutura heterogénea tende a desaparecer através de 
um efeito de diluição do Fe devido à sua difusão para o interior da amostra.  
A simplicidade do modelo proposto para análise dos resultados com base num 
circuito equivalente, revelou-se adequada à interpretação qualitativa dos resultados, 
permitindo ainda obter estimativas da grandeza da condutividade electrónica introduzida 
através da dopagem das fronteiras de grão. O refinamento desta análise só será possível 
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com base num conhecimento mais completo das propriedades localizadas das zonas de 
fronteira de grão, nomeadamente, da condutividade eléctrica.       
Finalmente, é de referir que os efeitos da impregnação não se revelaram de uma 
forma muito pronunciada nas propriedades dos materiais obtidos devido às limitações da 
técnica de impregnação utilizada, dado que esta não permite obter uma grande extensão 
de impregnação ao longo da espessura das amostras. De facto, o processamento 
controlado deste tipo de heteroestruturas levanta um considerável número de dificuldades 
para as quais é necessário desenvolver novas soluções. No entanto, em materiais de 
espessura inferior (da ordem das poucas centenas de μm) com maior interesse em 
termos de aplicações tecnológicas potenciais, o impacto relativo desta alteração seria 
substancialmente aumentado, o que reforça o interesse desta solução no 
desenvolvimento de novas famílias de condutores mistos. 
 
2. Sugestões para trabalhos futuros 
 
Durante a realização deste trabalho ficaram alguns aspectos por esclarecer e que 
merecem um estudo posterior. Desta forma, são feitas algumas sugestões de trabalho 
futuro que poderão melhorar o conhecimento sobre os materiais aqui abordados. 
 
- Melhorar a processabilidade do LSGM dopado com Al através da activação mecânica 
dos precursores com objectivo de esclarecer o limite de solubilidade do Al e optimizar as 
propriedades das fronteiras de grão, incluindo o estudo de composições com diferentes 
teores de Mg. 
 
 - Aprofundar o conhecimento da estrutura local por microscopia electrónica de 
transmissão de alta resolução no sentido de se obter uma melhor caracterização da 
localização dos iões de Al, sendo dada particular atenção à análise das fronteiras de grão 
em amostras cerâmicas. A ressonância magnética nuclear de sólidos pode ser uma 
técnica alternativa com potencial de revelar qual o efeito da substituição por Al, na 
coordenação do Ga e Al.      
 
- Caracterizar por DRX amostras de La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O3-δ preparadas pelo método 
cerâmico convencional e envelhecidas à temperatura de sinterização, de forma a 
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conhecer a natureza das fases secundárias segregadas nas regiões de fronteira de grão 
durante o processo de envelhecimento; 
 
- Desenvolver o estudo das propriedades de transporte localizadas dos materiais 
impregnados com Fe recorrendo, por exemplo, a medidas de condutividade com 
microeléctrodos. 
 
- Melhorar a caracterização da distribuição do Fe nas fronteiras de grão através de 
técnicas de maior resolução, nomeadamente através de análise com microsonda 
electrónica (EPMA) ou mesmo MEV de alta resolução com detectores rápidos de EDE 
que permitam um número de contagens elevado.   
 
- Caracterizar quimicamente as amostras impregnadas com Fe, em termos de quantidade 
catião incorporado, por espectrometria de plasma acoplado indutivamente (ICP) de forma 
a compreender melhor as propriedades de transporte destes materiais. 
 
- Aprofundar estudos estruturais das fronteiras de grão, por microscopia electrónica de 
transmissão e espectroscopia de Mössbauer, para obter um melhor conhecimento da 
estrutura e defeitos nestas zonas e caracterizar, nomeadamente, a coordenação e estado 
de oxidação do Fe. 
 
- Explorar formas alternativas de processamento de amostras caracterizadas por uma 
microestrutura núcleo-concha em todo o seu volume, de forma a evitar ambiguidades na 
estimativa de parâmetros geométricos, ou ainda, explorar a impregnação assistida 
termicamente recorrendo a electrólitos finos; 
 
- Aplicar e testar a dopagem selectiva das fronteiras de grão com outros metais de 
transição e em sistemas baseados em diferentes electrólitos sólidos, em particular, os 
óxidos de Zr e Ce com estrutura da fluorite ou apatite de La e Si. 










Anexo A  
Estrutura de defeitos do LSGM e efeito dos dopantes 
 
 Os defeitos iónicos e electrónicos de um material cerâmico determinam as suas 
propriedades de transporte eléctrico. O conhecimento da química de defeitos dos 
materiais permite-nos perceber a relação existente entre a composição (nível e tipo de 
dopantes), a pressão parcial de oxigénio e a temperatura, e a partir daqui avaliar as 
contribuições electrónicas da condutividade (do tipo p e n) e a contribuição iónica.  
Nos materiais estudados neste trabalho, baseados no La0,95Sr0,05Ga1-xMgxO3-δ, as lacunas 
de oxigénio são formadas devido à incoporação do Sr2+ na posição A, e do Mg2+ na 
posição B da perovesquite LaGaO3 (Equações A.1.e A.2). É de salientar que nos 
materiais em que se fez a substituição do gálio por alumínio, não são formados defeitos 
adicionais electricamente carregados, dado que estes dois catiões apresentam a mesma 
valência fixa. Assim, são considerados essenciais os seguintes defeitos (utilizando a 
notação de Kroger-Vink): 'LaSr , 
'
GaMg , ¨OV , 'e  (ou simplesmente n) e ⋅h  (ou 















La32 VGa2O5Sr2SrO2OGa +++→+    (A.2) 
 
 O equilíbrio entre a fase gasosa e o material a elevadas pressões parciais de 
oxigénio pode ser obtido a partir da constante de equilíbrio da seguinte reacção: 
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 A condição de electroneutralidade do material implica que: 
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 [ ] [ ] [ ] [ ] [ ]⋅+=++ hV2'eMgSr ¨O'Ga'La      (A.5) 
 
 Assumindo que a concentração de defeitos electrónicos é muito pequena quando 
comparada com a concentração de defeitos iónicos, a condição de electroneutralidade 
pode ser reduzida a (condição simplificada de electroneutralidade):  
 
 [ ] [ ]( ) [ ]¨O'Ga'La VMgSr21 ≅+       (A.6) 
 
 Nestes materiais a não-estequiometria de oxigénio é essencialmente controlada 
pela concentração de dopante e não pela pressão parcial de oxigénio. A partir da 
Equação (A.4), a concentração de buracos electrónicos, [ ]⋅h , é dada pela seguinte 
equação: 
 
 [ ] [ ] [ ] [ ] 21XO21¨O41221ox O.V.Op.Kh −⋅ =      (A.7) 
 
 A condutividade devido à presença de buracos electrónicos, σp, pode ser expressa 
utilizando a equação geral da condutividade, que estabelece que a condutividade é 
proporcional à concentração, à carga e à mobilidade (μ) das espécies móveis: 
 








⎛=σ ⋅        (A.8) 
 
 Na Equação (A.8) NA é o número de Avogadro, Vm é o volume molar e e a carga 
de um electrão. A combinação das Equações (A.7) e (A.8) origina: 
 
 

















⎡=σ     (A.9) 
  
( ) 4120pp Op.σ=σ   
      (A.10) 
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 Na Equação (A.10) 0pσ representa a condutividade electrónica à pressão parcial de 
oxigénio de 1 atm.  
 O equilíbrio entre a fase gasosa e o material a baixas pressões parciais de 








O ++↔       (A.11) 
 
 A constante de equilíbrio Kred da reacção (A.11) é dada por  
 
 








K =       (A.12) 
 
 As Equações (A.5) e (A.6), e as suposições assumidas para as derivar, são 
também válidas no caso das baixas pressões parciais de oxigénio. A dependência da 
condutividade electrónica do tipo n da pressão parcial de oxigénio (Equação (A.13)) é 
derivada de forma análoga à condutividade electrónica do tipo p. 
 
 ( ) 4120nn Op. −σ=σ        (A.13) 
 
 A mobilidade iónica, μi, deve apresentar um valor aproximadamente constante, 
independentemente da concentração de defeitos, pelo menos por aproximação ao 
modelo de defeitos diluídos (Kilner et al., 1978). Consequentemente, a condutividade dos 
iões oxigénio é independente da pressão parcial de oxigénio, aumentando, no entanto, 
com a concentração de dopantes (Equação (A.6)).  
 A condutividade total a uma dada temperatura é finalmente expressa por 
 
 ( ) ( ) 4120pi4120ntotal Op.Op. σ+σ+σ=σ −      (A.14) 
 
 Assim, é possível prever a forma da curva resultante da representação de 
log(σtotal) em função de log(pO2). Para elevadas pressões parciais de oxigénio a curva 
deve aproximar-se de um declive de 1/4. A condutividade, a pressões parciais de 
oxigénio intermédias, em que é predominantemente iónica, deve ser constante. 
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Finalmente, para baixas pressões parciais de oxigénio, a curva da condutividade deve 
aproximar-se do declive de -1/4.  
 A dopagem do LSGM com metais de transição tem sido uma das formas de 
desenvolver condutores mistos. Neste trabalho, o metal de transição utilizado foi o ferro. 
Acredita-se que este catião é estável, a altas temperaturas, na forma Fe3+ numa larga 
gama de pressões parciais de oxigénio (Ishihara et al., 2000). Em atmosferas oxidantes, 
a substituição do La3+ pelo Sr2+ e do Ga3+ pelo Mg2+ é compensada pela promoção do 
Fe3+ a Fe4+ e/ou pela formação de lacunas de oxigénio. Assim, os defeitos carregados 






OV . A presença de Fe
4+ na 
rede envolve a entrada de oxigénio a partir da atmosfera, originando a redução do 
número de lacunas de oxigénio com a consequente criação de buracos electrónicos 







1VFe2 +↔++      (A.15) 
 
 A Equação (A.13) juntamente com uma condição de electroneutralidade 
envolvendo os defeitos carregados acima mencionados explica o aparecimento da 
condutividade electrónica do tipo p, em atmosferas oxidantes, através de um mecanismo 
que se acredita que seja através de salto de pequenos polarões associados ao par 
Fe3+/Fe4+ (Baker et al., 1997). A condutividade iónica destes materiais é dominante a 
baixas pressões parciais de oxigénio, e apresenta um valor constante, 




Anexo B  
Permeabilidade electroquímica ao oxigénio 
 
 As propriedades de transporte de corrente eléctrica, tanto dos materiais 
condutores iónicos “puros”, como dos condutores mistos, são frequentemente 
determinadas por medidas de condutividade com corrente alterna (ca, ou por adaptação 
do inglês ac) em função da pressão parcial de oxigénio. Este tipo de medidas tem o 
inconveniente de ser pouco sensível aos transportadores electrónicos minoritários, em 
particular quando o material possui uma condutividade predominantemente iónica. 
Nestes casos, para quantificar a condutividade electrónica devem usar-se técnicas de 
corrente contínua (cc, ou por adaptação do inglês dc), como a permeabilidade 
electroquímica ao oxigénio, que foi a técnica utilizada neste trabalho.   
 O comportamento eléctrico de um condutor misto pode ser descrito de uma forma 













Figura B.1- Descrição esquemática de um condutor misto utilizando um circuito equivalente dc. 
 
 Este circuito equivalente consiste em dois ramos separados relacionados com o 
transporte iónico e o transporte electrónico. A força electromotriz em circuito aberto (V) de 
uma célula electroquímica ideal, devido à existência de diferentes potenciais químicos de 
oxigénio em contacto com as superfícies da célula, pode ser obtido a partir da lei de 
Nernst (Equação (B.1)), sendo P1 e P2 as pressões parciais de oxigénio em contacto com 
as superfícies da célula.  
V 
Io, Ro 
Ie, Re Vef 















RTV        (B.1) 
 
 A força electromotriz efectiva da célula (Vef) pode desviar-se significativamente do 
valor ideal. Através da análise de circuitos mostra-se que: 
 
 Vef = V + IoRo         (B.2) 
 
 Vef = IeRe         (B.3) 
 
sendo Ro e Re as resistências iónica e electrónica da célula, Io e Ie representam as 
correntes iónica e electrónica, respectivamente, que atravessam a célula. Em condições 
de circuito aberto, as correntes iónica e electrónica apresentam intensidades iguais, mas 
de sentido e sinal opostos,  
 
 Io + Ie = 0        (B.4) 
 
 A Equação (B.4) estabelece que, em condições de circuito aberto, não há fluxo de 
carga eléctrica através do circuito exterior e que as duas correntes internas curto-
circuitam parcialmente a célula. Esta corrente iónica, Io, é conhecida como a 
permeabilidade electroquímica do condutor misto.  
 Nesta descrição simplista da célula assume-se que as condutividades iónicas e 
electrónicas são constantes, não dependendo da actividade do oxigénio. Para uma 
análise mais precisa do comportamento da célula (Marques et al., 1994), deve 
considerar-se a dependência da condutividade em relação à pressão parcial de oxigénio, 
nos termos referidos no Anexo A, bem como a variação da condutividade electrónica ao 
longo da célula. Este tratamento rigoroso pressupõe a consideração de uma célula de 
espessura elementar (e.g., dx), e a necessidade de adaptar as relações já apresentadas 
a esta realidade (e.g., dV em vez de V, dVef em vez de Vef, dRe em vez de Re, etc.). O 
resultado final é o já apresentado no Capítulo II. 














VI +=         (B.6) 
 
 Apesar de corresponderem a soluções aproximadas do problema, estas equações 
permitem analisar de forma semi-quantitativa a relação entre os diferentes parâmetros 
envolvidos. A partir da Equação (B.5) pode concluir-se que Vef iguala V quando a 
resistência electrónica se torna infinita, que é o caso dos electrólitos sólidos. Quanto 
menor for o valor de Re característico da célula electroquímica, maior será a diferença 
entre Vef e V e, portanto, melhores serão as propriedades de condução mista.  
 A Equação (B.6) mostra também que a corrente que atravessa a célula em 
condições de circuito aberto, depende, essencialmente, de Re, dado que a resistência 
iónica deverá ser muito inferior à resistência electrónica, no caso de o material de base 
ser um electrólito sólido, como é o caso do presente trabalho. Se se partir de uma 
situação em que Ro << Re, qualquer diminuição da resistência electrónica terá um efeito 
pronunciado na permeabilidade electroquímica da célula. Por este motivo, uma elevada 
condutividade electrónica, independentemente da sua origem, apresenta efeitos positivos 
em termos de condução mista e da permeabilidade ao oxigénio. Esta abordagem foi a 
adoptada no presente trabalho ao explorar-se a dopagem selectiva das fronteiras de grão 
com ferro.  




Estudo da reprodutibilidade dos dois métodos de processamento 
 
 O estudo do efeito do método de processamento do La0,95Sr0,05Ga0,90Mg0,10O2,925 
foi realizado preparando três amostras desta composição através de cada um dos 
métodos descritos no Capítulo II.1: o método cerâmico convencional (LSGMmc) e o 
método envolvendo a activação mecânica dos precursores (LSGMam).  
 Cada uma das amostras frescas foi caracterizada por espectroscopia de 
impedância e em seguida foram envelhecidas, à temperatura de sinterização, durante 36 
horas. No final do período de envelhecimento, as amostras foram novamente 
caracterizadas por espectroscopia de impedância. No Capítulo III.2 foram apresentados 
os resultados obtidos com uma só amostra preparada através de cada método de 
processamento. No entanto, neste apêndice apresentam-se os espectros de impedância 
obtidos com todas as amostras, de forma a avaliar a reprodutibilidade de cada um dos 
métodos de processamento e caracterização.  
 Na Figura C.1A são apresentados os espectros de impedância das amostras 
frescas de LSGMmc, onde se pode ver que a amostra LSGMmc3 apresenta uma 
resistividade substancialmente diferente relativamente às outras duas. No entanto, na 
Figura C1.B podem ver-se os mesmos espectros normalizados relativamente à 
resistividade do grão, de onde se pode concluir que as amostras LSGMmc1 e LSGMmc3 
apresentam aproximadamente a mesma relação entre as condutividades do grão e da 
fronteira de grão, dado que os dois espectros normalizados quase se sobrepõem. A 
amostra LSGMmc2 apresenta um comportamento ligeiramente diferente dado que o seu 
espectro normalizado não coincide com o das outras duas amostras. 
 A existência de um factor de escala simples associado a diferentes amostras tem 








































Figura C.1- Espectros de impedância das três amostras de LSGMmc frescas: (A) espectros 
directos; (B) espectros normalizados relativamente à resistividade do grão. 
 
 Quanto às amostras de LSGMam, verifica-se que as três amostras apresentam 
resistividades ligeiramente diferentes. Contudo, os espectros normalizados revelam que 
as três amostras apresentam exactamente a mesma relação entre as condutividades do 
grão e da fronteira de grão, dado que os três espectros são coincidentes (Figura C.2). 
Poderia repetir-se aqui o comentário anterior sobre o estado dos eléctrodos e contactos, 





































Figura C.2- Espectros de impedância das três amostras de LSGMam frescas: (A) espectros 
directos; (B) espectros normalizados relativamente à resistividade do grão. 
 
 Comparando os espectros apresentados nas figuras anteriores, é evidente que 
embora a reprodutibilidade seja inferior ao desejável, as características básicas dos 
espectros obtidos num e noutro caso (processamento cerâmico convencional e activação 
mecânica) são substancialmente diferentes, e insusceptíveis de interpretação dúbia. 
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 Nas Figuras C.3 e C.4, que se referem às amostras envelhecidas de LSGMmc e 
LSGMam, respectivamente, observa-se que as amostras de LSGMmc apresentam 
evoluções distintas durante o processo de envelhecimento. Destaca-se o comportamento 
da amostra LSGMmc3, contrário ao das outras duas amostras, com uma diminuição da 





































Figura C.3- Espectros de impedância das três amostras de LSGMmc envelhecidas durante 36 
horas: (A) espectros directos; (B) espectros normalizados relativamente à resistividade do grão. 
 
 As amostras LSGMam apresentam uma evolução do comportamento eléctrico 
com o envelhecimento semelhante, dado que os espectros normalizados são 


































Figura C.4- Espectros de impedância das três amostras de LSGMam envelhecidas durante 36 
horas: (A) espectros directos; (B) espectros normalizados relativamente à resistência do grão. 
 
 Assim, pode concluir-se que o material activado mecanicamente parece ter um 
comportamento caracterizado por uma maior reprodutibilidade relativamente ao material 
preparado pelo método cerâmico convencional, observado tanto nas amostras frescas 
como nas amostras envelhecidas. Este resultado está de acordo com a expectativa, já 
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que o método cerâmico convencional permite a formação de heterogeneidades locais 
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